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1 Einleitung und Zielsetzung 
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 Einleitung und Zielsetzung 1.
In Zeiten zunehmender Umweltbelastung und steigender Energiekosten wird ste-
tig nach Möglichkeiten gesucht, die Effizienz von Gas- und Dampfturbinen-
Kombikraftwerken zu verbessern. Dies kann durch höhere Gasturbineneintritts-
temperaturen in GuD-Kraftwerken realisiert werden. Diese gesteigerten Prozess-
temperaturen sowohl in der Gas- als auch Dampfturbine beinhalten allerdings 
deutlich höhere Materialbelastungen, die von den heutzutage kommerziell zum 
Einsatz kommenden Hochtemperaturkomponenten nicht geleistet werden kön-
nen. Aktuelle Hochtemperaturkomponenten wie z.B. Turbinenschaufeln, die fast 
ausschließlich aus Ni-Basislegierungen hergestellt werden, stoßen von ihrer me-
tallurgischen und legierungstechnischen Seite an ihre Grenze. 
Gegenwärtig laufen eine Vielzahl von Forschungsvorhaben, die zum Ziel haben, 
nach alternativen Hochtemperaturwerkstoffen für die Anwendung in GuD-
Kombikraftwerken zu suchen. Als ein möglicher Substitutionswerkstoff für Ni-
Basislegierungen werden u. a. intermetallische NiAl-Legierungen erforscht. NiAl-
Legierungen sind im Vergleich zu herkömmlichen Ni-Basislegierungen aufgrund 
ihres deutlich höher Schmelzpunktes, ihrer merklich besseren Wärmeleitfähigkeit, 
ihrer Oxidationsbeständigkeit und vor allem ihrer um ein Drittel geringeren Dichte 
gegenüber Ni-Basis eine vielversprechende Werkstoffklasse. 
Die hier vorliegenden wissenschaftlichen Arbeiten beschäftigen sich vor allem 
mit der Vakuumgießtechnik der intermetallischen NiAl-Legierung FG75. Die the-
matischen Schwerpunkte der Untersuchungen sind die Entwicklung von kerami-
schen Kernen für den Feinguss von NiAl-Legierungen, das Upscaling der Bauteil-
größe hin zum Produktionsmaßstab und die Erarbeitung der Prozesstechnik zur 
gerichteten Erstarrung der intermetallischen Legierung FG75. Die Umsetzung die-
ser Aufgaben wird anhand von zwei Turbinenschaufelgeometrien dargestellt. Zum 
einen wird eine Dummy-Schaufel genutzt, um den Upscalingprozess aufzuzeigen 
und im Weiteren die gerichtete Erstarrung von Schaufeln im Produktionsmaßstab 
zu demonstrieren. Zum anderen findet eine reale Gasturbinenschaufel, die vom 
Institut für Dampf- und Gasturbinen der RWTH Aachen University ausgelegt wur-
de, Anwendung, um die Technologie der keramischen Kerne und ebenfalls den 
Prozess der gerichteten Erstarrung zu beleuchten. 
Bei der Entwicklung der keramischen Kerne werden vor allem die beiden Aspek-
te Kernmaterial und -herstellung betrachtet. Der Ansatz für die Entwicklung des 
keramischen Kernmaterials sind die Untersuchungen aus der Dissertation von 
Christof Dahmen (1). Um die Kerne für die Gasturbinenschaufel zu realisieren, 
1 Einleitung und Zielsetzung 
 
2 
muss aber vor allem die Herstellung der filigranen, dünnwandigen Kerne weiter-
entwickelt werden. 
Bis zum Zeitpunkt dieser Arbeit wurden hauptsächlich Demonstartorbauteile 
aus FG75 gegossen, die die maximalen Abmessungen einer Zigarettenschachtel 
(ca. 86 mm x 22 mm x 55 mm) nicht überschritten. Allerdings konnten erste An-
sätze zur Realisierung größerer Bauteile aus FG75 bereits von Palm et al. (2) ge-
zeigt werden, hierbei handelt es sich aber um das Gießen geometrisch einfacher 
Platten. Die innerhalb dieser Arbeit gegossenen Dummy-Turbinenschaufeln stellen 
aber eine deutlich größere Herausforderung an die Geometrie dar, vor allem unter 
Berücksichtigung der gerichteten Erstarrung dieser Bauteile. 
Da durch die gerichtete Erstarrung bessere Hochtemperatureigenschaften er-
zielt werden, ist die gerichtete Erstarrung von FG75 mit Bauteilen im industriellen 
Maßstab als nächster logischer Schritt bei der Weiterentwicklung der Gießtechnik 
anzusehen. Durch Zeumer et al. (3) konnte bereits nachgewiesen werden, dass 
FG75 im Labormaßstab gerichtet erstarrt werden kann und eine Verbesserung der 
Eigenschaften erzielt wird. Oti et al. (4) und Darolia et al. (5) beschreiben allge-
mein die Prozesstechnik für den NiAl Feinguss und den Prozess der gerichteten 
Erstarrung anhand realer Tubinenschaufeln, jedoch umfassen diese Veröffentli-
chungen nur binäres NiAl und nicht die quaternäre Legierung FG75. Die hier auf-
gezeigten Untersuchungen zur gerichteten Erstarrung umfassen die Ausarbeitung 
eines passenden Prozessparameterfensters, die Messung der Hochtemperaturzug-
festigkeit des gerichteten Gefüges und den Abguss der Dummy-Turbinenschaufeln. 
Durch Verknüpfung der Themenschwerpunkte intermetallische Legierung FG75, 
Upscaling der Bauteilgröße im Feinguss und der Prozesstechnik für die gerichtete 
Erstarrung stellen diese Untersuchungen wissenschaftliches Neuland dar und ge-
hören nicht zum Stand der Technik. 
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 Grundlagen und Stand der Technik 2.
2.1. Nickel-Aluminide 
Nickel-Aluminium ist eine sogenannte intermetallische Phase, die im binären Sys-
tem auftritt und deren Existenzbereich sich nicht bis zu den reinen Komponenten 
fortsetzt. Intermetallische Phasen können eine wertigkeitsfremde Zusammenset-
zung aufweisen und haben meist einen endlichen Homogenitätsbereich. Aus die-
sem Grund ist die häufig verwendete Bezeichnung „intermetallische Verbindung“ 
irreführend. Im Folgenden wird daher die Bezeichnung „intermetallische Phase“ 
gebraucht (6). Abbildung 2.1 zeigt das Phasendiagramm des Systems Nickel-
Aluminium. Bei einer Zusammensetzung von 50 at.-% Ni und 50 at.-% Al hat die 
Phase NiAl ihren höchsten Schmelzpunkt, der mit 1638 °C höher liegt, als die 
Schmelztemperaturen der beiden reinen Metalle. 
 
 
Abbildung 2.1: Phasendia-
gramm des binären Systems 
Nickel-Aluminium (7) 
 
Im Falle von NiAl handelt es sich um eine sogenannte Hume-Rothery Phase, eine 
Phase maximaler Elektronendichte. Diese Phasen treten bei bestimmten Valen-
zelektronenkonzentrationen auf. NiAl hat eine Valenzelektronenkonzentration von 
3/2 und ist eine Phase vom Typ β, die in der CsCl-Struktur kristallisiert (6). Die 
Bindung in NiAl beruht auf p-d-Hybridisierung und gleichzeitigem Ladungstrans-
fer. Dabei ist Aluminium der elektropositive Partner (8). Aus diesem Grunde 
herrscht zwischen den Aluminiumatomen Abstoßung, was letztlich in der geord-
neten Struktur von NiAl resultiert. Die hohe Ordnung der Struktur bleibt lang-
2 Grundlagen und Stand der Technik 
 
4 
reichweitig bis zum Schmelzpunkt erhalten. Auch oberhalb der Schmelztempera-
tur ist NiAl kurzreichweitig geordnet (9). 
Die CsCl-Struktur besteht aus zwei ineinander geschachtelten kubisch primiti-
ven Teilgittern. Sie stellt vereinfacht gesehen eine kubisch raumzentrierte Struk-
tur dar. Nickel befindet sich dabei im Zentrum des Würfels und Aluminium auf den 
Ecken, wie in Abbildung 2.2 dargestellt. Folglich sind alle nächsten Nachbarn eines 
Aluminiumatoms Nickelatome und umgekehrt (6). Die Gitterkonstante beträgt 
2,887 Å (9). 
 
 
Abbildung 2.2: Die CsCl-Struktur der 
intermetallischen Phase NiAl. Nickel 
befindet sich im Zentrum, während 
Aluminium die Ecken besetzt (6). 
 
Der Diffusionsmechanismus intermetallischer Phasen wird durch den Ord-
nungsgrad und die Struktur des Kristallgitters bestimmt. Platzwechsel im CsCl-
Gitter sind Sprünge, die grundsätzlich entlang der 〈   〉 und der 〈   〉 Richtung 
möglich sind. Da die hohe Ordnungsenergie der NiAl-Phase ordnungsvermindern-
de Sprünge in 〈   〉 unterbindet, findet die Diffusion durch Sprünge hauptsächlich 
in 〈   〉 Richtung statt. Das Minimum des Diffusionskoeffizienten von 
D0=4,5 cm²/s liegt bei der stöchiometrischen Zusammensetzung, weil hier die De-
fektdichte am geringsten ist. Abweichend von der stöchiometrischen Zusammen-
setzung wird die Diffusion begünstigt, da Sprünge über Leerstellen hinzukommen 
(10). Das Maximum der Aktivierungsenergie der Diffusion von 308 kJ/mol befin-
det sich bei der stöchiometrischen Zusammensetzung von NiAl. Ausgehend von 
stöchiometrischen NiAl nimmt die Aluminiumdiffusion zur aluminiumreichen Sei-
te hin zu und umgekehrt die Nickeldiffusion zur nickelreichen Seite (11). 
Die Aktivität von Aluminium im festen NiAl wurde von Steiner et al. (11) im Be-
reich von 20 bis 60 at.-% bei einer Temperatur von 1000 °C beschrieben, siehe 
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Abbildung 2.3. Es zeigt sich eine starke negative Abweichung vom Raoult‘schen 
Gesetz für niedrige Aluminiumkonzentrationen. Innerhalb der β-NiAl Phase ergibt 
sich jedoch eine Steigerung der Aktivität um 3 Größenordnungen. Im Gegensatz 
dazu nimmt die Aktivität des Nickels in der gleichen Konzentrationsspanne um 3 
Größenordnungen ab. Die freie Bildungsenthalpie und die Mischungsentropie sind 
negativ (11). 
 
 
Abbildung 2.3: Aktivität von Aluminium 
in festen NiAl Legierungen bei 1000 °C 
(11) 
 
Die Dichte von NiAl Legierungen beträgt 5,9-6,3 g/cm³ und liegt somit ca. 30 % 
unter der Dichte von aktuellen Superlegierungen. Bei der Verwendung von NiAl 
für rotierende Bauteile in Gasturbinen ergibt sich aufgrund der geringeren Dichte 
eine Wirkungsgradsteigerung des Gesamtsystems (9) und (12). Die Wärmeleitfä-
higkeit von NiAl beträgt 35 bis 76 W/m*K und ist 3- bis 5-mal höher als die von 
Nickelbasislegierungen. Die höhere Wärmeleitfähigkeit ermöglicht eine bessere 
Kühlung von thermisch hochbelasteten Bauteilen und resultiert entsprechend in 
einem gleichmäßigeren Temperaturprofil der Bauteile (13) und (14). Polykristal-
lines NiAl besitzt einen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 12,5*10-6 K-1 
bei 300°C und 14,5*10-6 K-1 bei 1000 °C, der vergleichbar mit denen von Superle-
gierungen ist. Eine Abhängigkeit von der Stöchiometrie lässt sich dabei nicht be-
obachten (9) und (14). 
Da NiAl eine gute Oxidationsbeständigkeit besitzt, wird es vielfach als Korrosi-
onsschutzschicht verwendet. Die Oxidationsbeständigkeit ist durch die Ausbildung 
von α-Al2O3 Schichten mit einer geringen Fehlordnung an der Substratoberfläche 
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begründet. Die Diffusion von Sauerstoff durch die Al2O3 Schicht läuft deshalb lang-
sam ab, wobei Übergangsformen wie NiO, NiAl2O4, γ-Al2O3 und θ-Al2O3 entstehen. 
Oberhalb von 1000 °C bildet sich eine kompakte und chemisch stabile Al2O3 
Schicht aus (15) und (16). Eine weitere Dickenzunahme der Oxidschicht ist von 
der Diffusionsgeschwindigkeit von Aluminiumionen und/ oder    -Ionen durch 
die Al2O3 Schicht abhängig (17). 
Bei der Untersuchung des Oxidationsverhaltens im Temperaturbereich von 
1100 bis 1400 °C zeigt sich, dass zunächst lineares und nach kurzer Zeit paraboli-
sches Wachstum der Oxidschicht vorliegt. Bei diesen Temperaturen bildet sich 
ausschließlich α-Al2O3, das bei der Abkühlung von 1200 °C bis zu Raumtemperatur 
teilweise wieder abplatzen kann (15). 
Für die anfängliche Bildung der Al2O3 Oxidschicht müssen mindestens 9 at.-% 
Aluminium in der Legierung vorhanden sein. Durch selektive Oxidation von Alu-
minium unter Al2O3-Bildung an der Phasengrenze Metall/Oxid kommt es zu einer 
Aluminiumverarmung. Anschließend beginnt auch Nickel zu oxidieren (18). 
 
2.1.1. Mechanische Eigenschaften von reinem NiAl 
Der E-Modul von NiAl ist stark vom Herstellungsprozess abhängig, so dass gegos-
sene Proben einen anderen E-Modul aufweisen als z. B. pulvermetallurgisch her-
gestellte Proben. Weiterhin ist eine Abhängigkeit des Elastizitätsmoduls von der 
Temperatur zu beobachten, so ergibt sich für polykristallines, homogenisiertes 
NiAl bei Raumtemperatur ein E-Modul von 193 GPa. Dieser Temperaturabhängig-
keit lässt sich entsprechend der folgenden Formel beschreiben: 
              
Hieraus ergibt sich rechnerisch ein E-Modul von 180 GPa bei 1000 °C. Im Ver-
gleich dazu wurden an Proben bereits Messwerte von 241 GPa bestimmt (19). 
Die plastische Verformung von Metallen läuft auf der Kristallebene über die Be-
wegung bzw. das Gleiten von Versetzungen ab und äußert sich makroskopisch als 
Veränderung. Erst durch das Anliegen einer Schubspannung kann es zum Gleiten 
von Versetzungen kommen. Die notwendige Schubspannung, die sich bei der 
Temperatur von 0 K ergibt, wird Peierls-Spannung τP genannt (6). Intermetallische 
Phasen weisen im Allgemeinen eine hohe Peierls-Spannung auf und besitzen des-
wegen eine schlechte Verformbarkeit. Beim Gleiten einer Versetzung über eine 
Ebene ergibt sich die Peierls-Spannung am Punkt des höchsten Widerstands. In 
Abbildung 2.4 ist der Verlauf der notwendigen Spannung beim Versetzungsgleiten 
zu beobachten. Weiterhin ist der Verlauf des Peierls-Potentials EP aufgeführt, das 
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für eine Versetzungsbewegung überwunden werden muss. Durch das thermische 
Schwingen von Atomen wird die Überwindung des Potentials begünstigt, was sich 
bei hohen Temperaturen in einer besseren Verformbarkeit äußert (6) und (20). 
 
 
Abbildung 2.4: Oben: Verlauf des 
Peierls-Potentials EP und die dazugehö-
rige Atomkonfiguration einer Stu-
fenversetzung bei einer Bewegung um 
den Gleitvektor  ⃗  (x ist die Bewegungs-
richtung). Unten: Darstellung des Ver-
laufs der benötigten Spannung zur Be-
wegung einer Versetzung in Abhängig-
keit von ihrer Position (6) und (20) 
 
In polykristallinen Werkstoffen kommt erschwerend hinzu, dass sich die einzel-
nen Körner nicht unabhängig voneinander verformen können. Aufgrund ihrer un-
terschiedlichen Orientierung können sich die Körner nicht gleichzeitig verformen 
und es kommt zu Spannungsspitzen an den Korngrenzen, die durch Verformung 
der benachbarten Körner reduziert werden. Somit muss jedes Korn die Möglich-
keit zur Formänderungen besitzen, damit sich der Kristallverbund nicht auflöst. 
Aus diesem Grund muss jedes Korn mindestens 5 unabhängige Gleitsysteme besit-
zen, was auch als von Mises-Kriterium bekannt ist (6) und (21). Die in NiAl vorlie-
genden Kombinationen aus Gleitebenen {   } und –Richtungen 〈   〉 ermöglicht 
maximal nur 3 unabhängige Gleitsysteme. Auch das sogenannte Pencil-Glide, das 
Gleiten in eine vorgegebene Richtung ohne Gleitsystem, welches bei kubisch 
raumzentrierten Metallen beobachtet werden kann, schafft keine weiteren Gleit-
systeme. Dadurch sind in polykristallinem NiAl die Voraussetzungen zur Formän-
derung nicht erfüllt (22). Die gerichteten d-Bindungen in NiAl resultieren in einer 
hohen mikroskopischen Spaltbruchspannung, die allerdings von den Spannungs-
spitzen an den Korngrenzen bei der Verformung übertroffen wird (8). 
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Das spröde Verhalten des Werkstoffs NiAl bei Raumtemperatur ist durch die un-
zureichende Anzahl unabhängiger Gleitsysteme begründet. Diese Eigenschaft ver-
hindert bisher auch den industriellen Einsatz von NiAl-Basislegierungen (23). 
Da oberhalb der homologen Temperatur von 0,45Tm Versetzungsklettern auftre-
ten kann, kommt es bei dieser Temperatur zu einem sprunghaften Anstieg der 
Bruchdehnung. Die Starttemperatur für das Versetzungsklettern ist abhängig vom 
Mischungsverhältnis von Ni und Al und besitzt ihr Maximum bei der stöchiometri-
schen Zusammensetzung. Eine Verformung aufgrund von Zwillingsbildung wird 
durch die hohe Ordnungsenergie im NiAl verhindert (24). 
Die Festigkeit von NiAl-Einkristallen weist eine starke Anisotropie auf, so dass 
entlang der „weichen“ 〈   〉-Richtung starke Verformung möglich ist, wohingegen 
Verformung in die „harte“ 〈   〉-Richtung frühzeitig zum Bruch führt. Der Grund 
dafür liegt in der Fließspannung entlang der „harten“ Richtung, die um den Faktor 
20 höher ist (24). 
Kitano und Pollock führen als Grund für die geringe Duktilität die eingeschränk-
te Beweglichkeit der Versetzungen an (25). In Abbildung 2.5 und Abbildung 2.6 
sind die Spannungs-Dehnungs-Diagramme für die beiden Verformungsrichtungen 
aufgezeigt. Die beobachtete Abhängigkeit der Bruchdehnung von der Dehnrate 
unterstützt diese Theorie (25). Eine andere Theorie führt die geringe Duktilität 
nicht auf die Beweglichkeit der Versetzungen zurück, sondern auf die Anzahl be-
weglicher Versetzungen. Versuche zeigten, dass eine beschleunigte Abkühlung un-
ter 400 °C eine Steigerung der Duktilität mit sich bringt (26). Durch die schnelle 
Abkühlung werden weniger Versetzungen von interstitiellen Elementen blockiert. 
 
  
Abbildung 2.5: Spannungs-Dehnungs-
Diagramm der „harten Richtung“ in  
NiAl (25) 
Abbildung 2.6: Spannungs-Dehnungs-
Diagramm der „weiche Richtung“ in  
NiAl (25) 
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Wiederlegt wird die 2. These von vergleichbaren Versuchen an reinen NiAl-
Kristallen, bei denen sich keine Verbesserung der Duktilität einstellte. Die anhand 
von interstitiellen Verunreinigungen auftretenden Reckalterungserscheinungen 
bei Kristallen herkömmlicher Reinheit konnte bei hochreinen NiAl nicht beobach-
tet werden. Hierbei ist anzumerken, dass die Messung der Bruchdehnung bei 
Raumtemperatur stark schwankten, da die Messungen durch Oberflächenfehler 
beeinflusst wurden (27). 
Durch Zulegierung von 0,1 at.-% Fe alleine oder in Verknüpfung mit 0,1 at.-% Cr 
lässt sich die Duktilität bei Raumtemperatur durch Anbindung von interstitiellen 
Atomen erhöhen. Allerdings gehen solche Mikrolegierungen mit einer Erniedri-
gung der Streckgrenze einher (25), (28) und (29). Es besteht die Möglichkeit durch 
Mikrolegierung die Bruchdehnung bei Raumtemperatur bis zu 2,5 % zu steigern, 
dies gilt allerdings nicht im gleichen Maße für einphasiges NiAl (29). 
Noebe und Lerch zeigten mit ihren Untersuchungen an reinem NiAl, dass NiAl 
herkömmlichen Ni-Basislegierungen hinsichtlich der Zugfestigkeit überlegen ist, 
solange dehnungskontrolliert gemessen wird (30). Bei einer spannungsbezogenen 
Betrachtung ist NiAl den Ni-Basislegierungen hingegen klar unterlegen, da die ma-
ximal gemessenen Spannungen niedrig sind und zusätzlich Erweichung zu ver-
zeichnen ist (30). 
Bei 1000 °C weist NiAl üblicherweise eine geringe Kriechfestigkeit von 25 bis 
30 MPa auf. Experimente zum Kriechverhalten von NiAl ergaben, dass die Aktivie-
rungsenergie des Kriechens von 310 kJ/mol annähernd der Aktivierungsenergie 
der Selbstdiffusion entspricht (31). 
 
2.1.2. Legierungsentwicklung auf Basis der intermetallischen Phase NiAl 
Ausgehend von den in Kapitel 2.1.1 angeführten Erkenntnissen lassen sich die 
Steigerung der Duktilität bei RT und die Erhöhung der Kriechfestigkeit als die Ziele 
der Legierungsentwicklung auf Basis der intermetallischen Phase NiAl festhalten. 
Zum Erreichen dieser Ziele werden unterschiedliche Ansätze diskutiert: 
1.) Mikrolegierung mit Fe und oder Cr 
2.) Substitution von Ni durch Fe 
3.) Mischkristallhärtung mit Ti und Ta 
4.) In-situ Komposite durch gerichtete Erstarrung eutektischer NiAl(-Mo)-Cr 
Legierungen 
5.) Ausscheidungshärtung durch elementare α-Phasen (Cr) 
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6.) Ausscheidungshärtung durch Heusler-Phasen Ni2AlX oder Laves-Phasen Ni-
AlX 
 
Durch die genannten Maßnahmen lässt sich jeweils nur die Festigkeit oder die 
Bruchdehnung steigern, wobei dies immer nur auf Kosten der jeweils anderen Ei-
genschaft erreicht werden kann (32). Daher zielen die meisten Bemühungen auf 
die Steigerung der Hochtemperatureigenschaften ab, ohne dabei eine negative Ein-
flussnahme auf die Duktilität bei RT zu nehmen. 
Wie bereits angesprochen, lässt sich durch eine Mikrolegierung mit etwa  
0,1 at.-% Fe die Dehnbarkeit bei RT verbessern. Wird zusätzlich noch 0,1 at.-% Cr 
hinzugegeben, kann dieser Effekt noch gesteigert werden (28) und (29). Auch die 
Zugabe kongruenter Mengen an Ga und Mo zeigen die gleiche Wirkung, wobei hö-
here Konzentration aller 3 Legierungselemente sich wiederum negativ auf die 
Dehnung auswirkt (13). 
Durch eine Substitution von Ni durch Fe kann die Kriechfestigkeit gesteigert 
werden. Das Maximum der Festigkeit wird bei einem Anteil von 10 at.-% Fe im 
NiAl erreicht, wohingegen der Selbstdiffusionskoeffizient sein Minimum erlangt. 
Da beide Extrema zusammen auftreten, legt es den Schluss nahe, dass die Ge-
schwindigkeit des Kriechens durch die Diffusion gesteuert wird (33). 
Untersuchungen an stöchiometrischem NiAl von Waltson et al. verdeutlichen, 
dass eine Zugabe von 2,5 oder 7,5 at.-% Ti eine Steigerung der Kriechfestigkeit 
durch Mischkristallhärtung bewirkt (34). 
Tantal, das bis zu einem Anteil von 0,2 at.-% vollständig in NiAl in Lösung geht, 
bewirkt eine Zunahme der Streckgrenze über den Temperaturbereich von RT bis 
1100 °C (35). 
NiAl bildet mit Cr, Mo und V eutektische Legierungen, die bei gerichteter Erstar-
rung In-situ Komposite formen, Abbildung 2.7. Eine Vielzahl von wissenschaftli-
chen Arbeiten befasst sich mit der Erzeugung und Untersuchung dieser Komposite 
mit faser- oder lamellenförmigen Ausscheidungen. Die Kombination von NiAl-
Matrix mit Fasern oder Lamellen aus Cr, Mo oder V bewirkt eine gesteigerte 
Bruchzähigkeit sowohl bei RT als auch bei hohen Temperaturen sowie eine gute 
Kriechbeständigkeit (36), (37), (38), (39) und (40). Der E-Modul dieser Legierun-
gen bei RT wurde mit 171 GPa gemessen und liegt somit unter dem von reinem 
NiAl (37). 
Die üblicherweise faserförmigen Ausscheidungen in den eutektischen NiAl-
Legierungen können im System NiAl-Cr durch Zugabe von Mo lamellenförmige 
Struktur annehmen. Die lamellaren Ausscheidungen bewirken eine nochmalige 
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Verbesserung der Bruchzähigkeit, sie können allerdings auch nicht vermeiden, 
dass der Werkstoff bei RT spröde ist (40). 
Im Gegensatz zu 〈   〉 NiAl Einkristallen zeigen Komposite auf Basis von NiAl-
Mo (14 at.-%) eine Steigerung der Streckgrenze von 25 bis 30 % im Temperaturin-
tervall von 600 bis 1000 °C auf. Weiterhin wird die Hochtemperaturfestigkeit ver-
bessert und die Temperatur des Duktil-Spröd-Übergangs (DBTT) heraufgesetzt 
(36). 
 
 
Abbildung 2.7: REM Aufnahme zeigt die 
typische Mikrostruktur eines NiAl-
9.5Mo Komposits. Die NiAl-
Grundmatrix wurde durch Ätzen ent-
fernt, so dass die Molybdänfasern ste-
hen bleiben (37). 
 
Die sogenannte Heusler-Phase Ni2AlX scheidet sich in NiAl aus, wenn die Ele-
mente Hf, Ta, Ti, Nb, V oder Zr in Mengen über ihrer Löslichkeitsgrenze zulegiert 
werden. Hierbei sind die Löslichkeiten von Hf, Nb, Ta und Zr als niedrig anzusehen. 
Wie die Gehalte an Heusler-Phase die Zugfestigkeit von NiAl Einkristallen in 〈   〉 
Richtung beeinflussen, ist in Abbildung 2.8 zu sehen. Die Elemente mit niedrigen 
Löslichkeiten in NiAl durchlaufen ein Maximum. Die anderen genannten Elemente 
zeigen einen Abfall der Festigkeit auf, was voraussichtlich durch die gesteigerte 
Defektempfindlichkeit bei höheren Legierungsgehalten verursacht wird (32). 
Durch Zulegieren von Zr, Nb und V wird nur eine geringe Steigerung der Festig-
keit erzielt. V erreicht sogar erst ab Legierungsgehalten von ca. 5 at.-% eine merk-
liche Festigkeitssteigerung. Demgegenüber bewirken die Zugabe von Hf und Ta 
hohe Festigkeitswerte. Darolia und Waltson haben bei diesen Untersuchungen die 
Ni-Gehalte der jeweiligen Legierungen bei 50 at.-% konstant gehalten, wodurch 
die Entstehung von Laves-Phase unterbunden wird (32). 
Ti als Legierungselement muss in größeren Mengen bis zu 10 at.-% zugegeben 
werden, um eine Steigerung der Festigkeit durch Mischkristallhärtung zu errei-
chen. Es konnte beobachtet werden, dass eine NiAl-Legierung mit 10 at.-% Ti an-
nähernd die Zugfestigkeit wie die Superlegierung René 80 aufweist (32). 
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Abbildung 2.8: Der Einfluss der Gehalte an Heusler-Phase bildender Elemente auf 
die Zugfestigkeit von NiAl Enkristallen in 〈   〉 Richtung (32). 
 
Darolia und Watson stellten innerhalb einer ihrer Forschungsarbeiten 2 NiAl-
Legierungen her, die mechanische Eigenschaften aufweisen, die denen von Ni-
Basislegierungen analog sind. Auf Basis der beiden Legierungen AFN-12 (50 at.-% 
Ni, 48,45 at.-% Al, 0,05 at.-% Ga, 0,5 at.-% Hf und 1 at.-% Ti) und AFN-20 (50 at.-% 
Ni, 44,45 at.-% Al, 0,05 at.-% Ga, 0,5 at.-% Hf und 5 at.-% Ti) konnten Leitschaufeln 
zur Bestückung einer Hochdruckturbine gefertigt und getestet werden. Auffällig 
dabei war die hohe Anfälligkeit der Schaufeln auf Rissbildung bei Oberflächenfeh-
ler (41). 
Die Zugfestigkeit der Legierungen AFN-12 und AFN-20 zeigt höhere Werte als 
die der herkömmlich gegossenen Ni-Basislegierung René 80 und der einkristallin 
erstarrten René N4. Da die NiAl-Legierung AFN-20 deutlich leichter ist als die ein-
kristallin erstarrte René N6 Legierung, ist AFN-20 bei einer dichtekompensierten 
Betrachtung die Zugfestigkeit äquivalent (41). 
Zusammen mit Nb oder Ta bildet NiAl quasibinäre eutektische Systeme mit den 
Phasen NiAl und NiAlNb bzw. NiAlTa. Im System mit Ta liegt die eutektische Zu-
sammensetzung bei 14 at.-% Ta, wobei die eutektische Temperatur bei 1550 °C 
liegt (42), (43). NiAlNb und NiAlTa sind Laves-Phasen, die sich durch ihren hohen 
Ordnungsgrad und die dichtest gepackte Struktur kennzeichnen und durch die 
ökonomische Raumausnutzung eine hohe Stabilität aufweisen (44). Charakteris-
tisch für Laves-Phasen sind die hohen Schmelztemperaturen und das spröde Ver-
halten (6). Die Laves-Phase bewirkt eine Festigkeitssteigerung der NiAl Matrix. 
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Den Effekt der erhöhten Festigung lässt sich anhand der Dehngrenze bei 1300 °C 
beobachten (42), siehe hierzu Abbildung 2.9. 
 
Abbildung 2.9: Dehngrenze in Abhängigkeit von der Menge der Laves-Phase TaNi-
Al und NbNiAl bei 1300 °C. Ergebnisse von Druckversuchen mit einer Verfor-
mungsgeschwindigkeit von 10-4 1/s (42). 
 
Bis zu einem Anteil von 0,2 at.-% bewirkt Ta eine Mischkristallhärtung. Erst bei 
höheren Legierungsgehalten entstehen Laves-Phasen, die an den Korngrenzen zu 
finden sind. Eine vollständige Besetzung der Korngrenzen mit Laves-Phasen NiAl-
Ta stellt sich ab 3 at.-% Ta ein. Die Laves-Phasen haben einen positiven Einfluss 
auf die Streckgrenze und die Kriechfestigkeit der Legierung. In Abbildung 2.10 ist 
die Kriechfestigkeit aufgezeigt (45). 
Die DBTT (Ductil-Brittle-Transition-Temperature) steigt mit zunehmendem Ge-
halt an Laves-Phase an, siehe Abbildung 2.11. Untersuchungen von Zeumer und 
Sauthoff legen dabei zugrunde, dass der duktile Bereich im 4-Punkt Biegeversuch 
erreicht ist, wenn 1 % plastische Dehnung in der Faserschicht ohne Bruch zu ver-
zeichnen ist (45). 
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Abbildung 2.10: Sekundäres Kriechen 
von NiAl-Ta Legierungen bei 1100 °C in 
Abhängigkeit von der Spannung. Legie-
rungen mit unterschiedlichen Volumen-
anteilen von Laves-Phase (45). 
Abbildung 2.11: Einfluss der Menge von 
Laves-Phase auf die DBTT von NiAl-Ta-
Legierungen (45). 
 
 
Da sich die Laves-Phasen TaNiAl und NbNiAl vollständig mischen lassen, kann 
Ta durch Nb substituiert werden. Dadurch wird die Dehngrenze bis zu der Tempe-
ratur von 1000 °C gesteigert und eine gesteigerte Mischkristallverfestigung er-
reicht. Bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C kehrt sich der Effekt jedoch um, so 
dass die Festigkeit geringer ist als die von reinen NiAl-Ta-Legierungen. Weiterhin 
verschlechtert der Austausch von Ta durch Nb die Kriechfestigkeit bei 1100 °C 
(35). 
 
2.1.3. Die Legierung FG75 
Ausgehend von der oben genannten NiAl-Ta Legierung mit stabilisierender Laves-
Phase kann durch einen teilweisen Austausch von Ta durch Cr die Bruchfestigkeit 
bei Raumtemperatur gesteigert werden. Die Festigkeitswerte fallen hingegen ab. 
Eine besonders aussichtsreiche Verbindung von mechanischen Eigenschaften 
spiegelt dabei die NiAl-Legierung IP75 wieder. Die chemische Zusammensetzung 
der Legierung stellt sich wie folgt dar: 45 at.-% Ni, 45 at.-% Al, 7,5 at.-% Cr und 
2,5 at.-% Ta (46). Die Nomenklatur der Legierung IP75 hängt vom Herstellungs-
prozess ab, so dass die in dieser Arbeit im Feingussverfahren hergestellte Legie-
rung auch FG75 genannt wird. Im weiteren Verlauf wird deswegen nur noch die 
Bezeichnung FG75 verwendet. 
2 Grundlagen und Stand der Technik 
15 
Die Löslichkeitsgrenze von Cr in NiAl liegt bei 3 at.-%. Oberhalb dieser Grenze 
scheidet sich Cr in der Cr-reichen α-Phase aus. Im Gefüge ist die α-Phase als fein-
verteilte Partikel in der NiAl-Matrix und als größere Ausscheidungen auf den 
Korngrenzen zu finden. Ebenfalls auf den Korngrenzen ist die Laves-Phase NiAlTa 
(C14 Struktur) zu finden, die ein fast durchgehendes Netzwerk bildet. Unterbro-
chen wird das Netz durch eutektische Bereiche, die sich aus NiAl und Laves-Phase 
zusammensetzen, Abbildung 2.12. In der Laves-Phase kann Cr als Substituent von 
Ni und Al auftreten (46), (2). Die ausgebildete Laves-Phase bewirkt eine Festig-
keitssteigerung durch Ausscheidungshärtung. Weiterhin verursacht die Zugabe 
von Cr bei gerichteter Erstarrung die Unterdrückung der zellularen Gefügeausbil-
dung, wodurch die Duktilität gesteigert wird (44). 
Die Erhöhung des E-Moduls durch Cr ist jedoch von einer Reduzierung der 
Dehngrenze begleitet, die sich bei Temperaturen oberhalb von 500 °C in einer Er-
weichung des Materials zeigt, Abbildung 2.13. Es lässt sich beobachten, dass sich 
im Gegensatz zur ODS-Legierung MA6000 kein sprunghafter Abfall der Festigkeit 
bei 1100 °C einstellt. Das Niveau der zweiphasigen NiAl-Ta Legierung erreicht 
IP75 hingegen nicht (46). 
 
 
Abbildung 2.12: Das Schliffbild zeigt ein 
typisches Gussgefüge von FG75 mit 
78 % NiAl-Phase und 8 % Cr-reicher α-
Phase und 14 % Laves-Phase (3). 
 
NiAl-Legierungen weisen niedrigere Kriechfestigkeit als Ni-Basis-Legierungen 
auf. Der Vergleich der Kriechfestigkeiten von 2 Ni-Basislegierungen und der NiAl-
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Legierungen NiAl2Ta8Cr und NiAl10Ta ist in Abbildung 2.14 aufgeführt. Es wird 
deutlich, dass die NiAl-Legierungen auch bei Temperaturen weit oberhalb von 
1100 °C, der Belastungsgrenze von Superlegierungen, immer noch Kriechfestigkeit 
aufweisen. Weiterhin ist zu beobachten, dass die Kriechfestigkeit der quaternären 
NiAl2Ta8Cr niedriger ist als die der ternären NiAl10Ta (46). 
 
 
 
Abbildung 2.13: Gegenüberstellung der 
Dehngrenzen der Legierung IP75 mit 
einer weiteren NiAl-Ta Legierung und 
der Ni-Basislegierung MA6000 (46). 
Abbildung 2.14: Darstellung der Kriech-
festigkeit (Spannungen bei einer sekun-
dären Kriechrate von 10-7s-1) der NiAl-
Legierungen NiAl2Ta8Cr und NiAl10Ta 
im Vergleich mit den Superlegierungen 
IN100 und MA6000 (46). 
 
FG75 weist prinzipiell eine hohe Oxidationsbeständigkeit bis 1350 °C auf. Erklä-
ren lässt sich diese Oxidationsbeständigkeit durch sich ausbildende, festanhaften-
de α-Al2O3-Schichten an der Oberfläche der NiAl-Körner. In Bereichen, an denen 
die Laves-Phase an die Oberfläche der Bauteile ragt, besteht allerdings eine erhöh-
te Oxidationsgefahr. Es lässt sich eine massive Oxidation der oberflächennahen 
Laves-Phase beobachten, wodurch die Al2O3-Schicht tief in das Innere der Legie-
rung reicht und stark rissbehaftet ist. 
Die Abbildung 2.15 zeigt einen Schnitt des Systems NiAl-Cr-Ta bei der eutekti-
schen Temperatur von 1400 °C. Die Legierung FG75 mit der chemischen Zusam-
mensetzung 45 at.-% Ni, 45 at.-% Al, 7,5 at.-% Cr und 2,5 at.-% Ta befindet sich in 
der linken NiAl-reichen Ecke. FG75 befindet sich genau auf der Grenze zwischen 
dem 2-Phasengebiet NiAl + NiAlTa und dem 3-Phasengebiet NiAl + NiAlTa + Cr. 
Hierbei ist zu beachten, dass es sich bei diesen Untersuchungen um gleichge-
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wichtsnahe Erstarrung handelt (38). Wie bereits in Abbildung 2.12 gezeigt wird, 
weist hingegen ein typisches Gussgefüge von FG75, welches nicht unter Gleichge-
wichtsbedingungen erstarrt ist, charakteristische Phasenanteile von 78 % NiAl 
und 8 % Cr-reicher α-Phase und 14 % Laves-Phase auf (3). Diese Tatsache spricht 
dafür, dass die gewöhnliche Erstarrung in dem 3-Phasengebiet abläuft. 
 
 
Abbildung 2.15: Zusammensetzung von eutektischen Phasen und eine schemati-
sche Darstellung der projizierten Liquidustemperatur von 1400 °C des NiAl-Cr-Ta 
Systems (38) 
 
Zusammenfassend lassen sich die wichtigsten Eigenschaften von FG75 wie folgt 
auflisten: 
 Geringe Dichte von 6,35 g/cm³ im Vergleich zu Ni-Basislegierungen 
 Hoher Schmelzpunkt von ca. 1600 °C 
 Weitgehende Oxidationsbeständigkeit bis 1350 °C 
 Vorhandensein von Kriechfestigkeit oberhalb von 1100 °C 
 Duktil-Spröd-Übergang zwischen 1000 und 700 °C (47) 
 Ausbildung festigkeitssteigender Laves-Phase 
 
Die Mikrostruktur von IP75 ist im erheblichen Maße vom verwendeten Herstel-
lungsprozess abhängig. FG75 Proben, die in Feingussverfahren hergestellt werden, 
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weisen ein grobe Mikrostruktur auf. Hierdurch wird die DBTT erhöht, die Festig-
keit verbessert sich über den gesamten Temperaturbereich und vor allem die 
Kriechbeständigkeit. Die Kriechfestigkeit kann nochmals durch gerichtete Erstar-
rung gesteigert werden (3). 
 
2.2. Das Feingussverfahren 
Das Feingussverfahren, auch Wachsausschmelzverfahren genannt, ist das älteste 
Gießverfahren und lässt sich anhand von archäologischen Funden auf Zeiten von 
3000-4000 Jahre v. Chr. zurückdatieren (48). Die besonderen Merkmale des Fein-
gießverfahrens sind der Einsatz von verlorenen Modellen und verlorenen Formen, 
wodurch es sich von den herkömmlichen Gießverfahren wie z. B. Kokillen-, Druck- 
oder Sandguss abgrenzen lässt. Mit Hilfe eines ausschmelzbaren Modellwerkstoffs 
wird ein Positivmodell hergestellt, das anschließend mit einer keramischen Form-
schale überzogen wird. In die gesinterte und vorgewärmte keramische Formschale 
wird das flüssige Metall gegossen. Der genaue Verfahrensablauf wird in Abbildung 
2.16 in all seinen Teilschritten beschrieben (49): 
a) Das flüssige Wachs wird mittels einer Wachsspritze in eine zuvor angefer-
tigte Form (Aluminium oder Silikon) gespritzt und nach dem Aushärten 
entnommen. 
b) Das fertige Wachsmodell wird an ein Gießsystem gelötet. Aus wirtschaftli-
chen Gründen werden mehrere Modelle verlötet, so dass eine so genannte 
Modelltraube entsteht. 
c) Die gesäuberte Modelltraube wird in Schlicker getaucht, der aus einem feu-
erfesten Füllermaterial, einem flüssigen Binder und Additiven besteht. 
d) Die getauchte Wachsform wird anschließend mit feuerfestem Sand besan-
det, bis sich eine geschlossene Schicht bildet. Die besandete Form wird zum 
Trocknen aufgehängt und der Prozess danach mehrmals wiederholt. 
e) Der Schlicker und der Sand werden bei den Folgedurchläufen gewechselt, 
um unterschiedliche Schichten (Front-, Stütz- und Sealschicht) zu erzeugen, 
die zusammen die Formschale bilden. 
f) Das Modellwachs wird in einem Dampfautoklav ausgeschmolzen. Bei einer 
Dampftemperatur von rund 160 °C und einem Druck von ca. 6 bar schmilzt 
die Randschicht des Wachses so schnell auf, dass sich der restliche Wachs 
nicht erwärmt und sich so nicht ausdehnen kann. 
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g) Die ausgewachste Formschale wird gebrannt/ gesintert, um sie von Wachs-
resten zu befreien, das restliche Wasser auszutreiben und ihr ihre Endfes-
tigkeit zu verleihen. 
h) Das flüssige Metall wird in die vorgewärmte oder noch warme Formschale 
gegossen. 
i) Die Entformung des Gussstückes kann mittels Vibration, Sandstrahlen oder 
eines Wasserstrahls geschehen. 
j) Die Gussstücke werden vom Gießsystem abgetrennt. 
k) Die Gussteile werden geputzt. 
l) Am Schluss steht noch die Qualitätskontrolle. 
 
 
Abbildung 2.16: Schematische Darstellung des Feingussverfahrens bei der Ver-
wendung von Wachs als Modellwerkstoff (49) 
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Die wichtigsten Merkmale des Feingussverfahrens lassen sich mit folgenden 
Punkten zusammenfassen (50): 
 Die Gestaltungs- und Designfreiheit beinhaltet komplexe Geometrien, Hin-
terschnitte und innere Strukturen, die mit anderen Verfahren nicht darzu-
stellen sind. 
 Hohe Maßgenauigkeiten und Oberflächengüte, die sich durch Riefenfrei-
heit und Rautiefen Ra von 1,6 bis 6,3 µm beschreiben lassen. 
 Sehr gute Maßhaltigkeit mit engen Toleranzen, wobei die Streubreiten bei 
± 0,6 % vom Nennmaß liegen. 
 Geringer Bearbeitungsaufwand, da endabmessungsnah gegossen werden 
kann 
 Alle gängigen Gusslegierungen auf Aluminium-, Magnesium-, Nickel- und 
Kobaltbasis, Stahl als auch TiAl und NiAl können gegossen werden durch 
individuell zusammengestellte Formschalensysteme 
 
2.2.1. Feinguss von NiAl-Werkstoffen 
Der Feinguss von NiAl lässt sich in zwei grundlegenden Punkten vom Feinguss an-
derer Hochtemperaturlegierungen wie z. B. Nickelbasislegierungen unterscheiden. 
Zum Einen ist ein spezielles SiO2 freies Formschalensystem notwendig und zum 
Anderen ist eine spezielle Steuerung der Abkühlrate während der Erstarrung zu 
beachten, um ein fein globulitisches Gefüge zu erhalten. 
Das hier verwendete SiO2 freie Formschalensystem wurde am Gießerei-Institut 
speziell für den NiAl Feinguss entwickelt (51). Es weist eine sehr gute chemische 
Beständigkeit gegenüber der flüssigen NiAl Schmelze auf durch Verzicht auf SiO2 
als Binder in den Frontschichten. Auf die Notwendigkeit der chemischen Bestän-
digkeit eines Formschalensystems für NiAl wurde auch schon von Darolia 1993 
(12) hingewiesen. 
Die ebenfalls unerlässliche thermische Stabilität der Formschale bis 1700 °C er-
möglicht erst den Feinguss von NiAl (51) und (52), da konventionelle Silikat-
gebunden Formschalensysteme bei den Temperaturen nicht mehr funktionieren 
(53). 
Zusätzlich zu den schon genannten Eigenschaften der Formschale hat das am 
Gießerei-Institut entwickelte Formschalensystem weiche Zwischenschichten. 
Durch diese Zwischenschichten zeigt die Formschale dämpfende Eigenschaften, 
wodurch Spannungen im Bauteil während der Erstarrung unterhalb des Duktil-
Spröd-Übergangs reduziert bzw. verhindert werden (51) und (52). 
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Die Kombination dieser Eigenschaften ergibt sich aus einer Sandwichbauweise 
der Formschale. Die zwei inerten Frontschichten bestehen aus SiO2 freiem Schli-
cker und feinkörnigen Al2O3 Besandungsmaterial (0.12-0,25 mm Korndurchmes-
ser). Der Frontschichtschlicker basiert auf Al2O3 Mehlen mit Korndurchmessern 
von 1, 4 und 50 µm. Durch diese genau abgestimmte Korngrößenverteilung ergibt 
sich eine hohe Packungsdichte und eine starke Versinterung. Um die dämpfende 
Wirkung der Formschale zu erhalten, sind 5 Schichten mit einem ebenfalls SiO2 
freien Schlicker und gröberen Besandungsmaterial (0,25-0,5 mm für die 3. Schicht 
und anschließend 0,5-1,0 mm) ausreichend. Dieser Schlicker basiert nur auf 2 
Kornfraktionen von 4 und 50 µm Durchmesser, wodurch die Packungsdichte und 
die Versinterung geringer sind. Die 3 stabilisierenden Backup-Schichten basieren 
auf einem SiO2 gebundenem Schlicker. Das SiO2 stabilisiert die Formschale, indem 
es während des SinterProzesses zusammen mit dem Al2O3 Mullit bildet (51). 
Der Duktil-Spröd-Übergang der Legierung FG75 spielte nicht nur bei der Ent-
wicklung des Formschalensystems eine entscheidende Rolle, sondern beeinflusst 
auch die Prozessführung. Für die globulitische Erstarrung von FG75 berichtet 
Palm et al. (2) 2003 von einer Vorwärmtemperatur der Formschale von 1200 bis 
1300 °C und betont auch die genau kontrollierten Abkühlraten von 2,5 K/min un-
terhalb des Duktil-Spröd-Übergangs. Rosefort et al. (54) verfeinert die Angaben 
zur Prozessführung. Er beschreibt die Gießtemperaturen mit 1700 °C und die 
Vorwärmtemperatur der Form mit 1300 °C. Die Kühlrate von 9 K/min oberhalb 
von 1100 °C resultiert in einem feinkörnigen Gefüge und die verlangsamte Kühlra-
te von 2,5 K/min unterhalb von 1100 °C wie bei Palm et al. ermöglicht eine riss-
freie Erstarrung. 
Weiterführende Informationen über die Gießtechnik für die gerichtete Erstar-
rung von NiAl werden in Kapitel 2.3.6 separat beschrieben. Es werden die grund-
legenden Unterschiede in der Prozessführung als auch in der Formschalentechnik 
gegenüber der globulitischen Erstarrung von NiAl als auch der gerichteten Erstar-
rung von Ni-Basislegierungen dargestellt. 
 
2.3. Grundlagen der gerichteten Erstarrung 
Die gerichtete Erstarrung beschreibt die Ausrichtung der Kristallstruktur in Rich-
tung der Hauptbauteilachse, die durch einen nahezu eindimensionalen Wärmeent-
zug an der Phasengrenze fest-flüssig erzielt wird. Die Anlagerung der Atome an die 
Phasengrenze fest-flüssig wird in erster Linie von den Erstarrungsparametern G 
und v bestimmt und nur im geringen Maße von der kristallographischen Orientie-
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rung. Dies ist der Grund, warum Metalle trotz ihrer kristallinen Struktur ein diffu-
ses Wachstum aufweisen. Allerdings ergibt sich bei kfz Kristallen eine dominie-
rende <001>-Wachstumsrichtung, da die Grenzflächenenergie dicht besetzter 
Ebenen niedriger ist als die weniger eng besetzter. Bei dendritischem Wachstum 
kubischer Metalle lagern sich die Atome an den Dendritenspitzen an, da hier ein 
Atom die größte Anzahl von nächsten Nachbarn antrifft, Abbildung 2.17. Mit einem 
makroskopisch stetigen Übergang von den Dendritenspitzen zu den seitlichen 
Dendritenflächen entstehen abgerundete Begrenzungen, die in Form einer rauen 
Erstarrungsfront sichtbar werden. Obwohl theoretisch zur Anlagerung der Atome 
jeder mögliche Punkt der Grenzfläche dienen kann und die Bestimmung der kris-
tallinen Form des Kristalls größtenteils durch Diffusionsfelder erfolgt, wachsen die 
Dendriten aufgrund geringer Anisotropien der Kristallebene entlang bevorzugter 
Kristallorientierungen (55), Abbildung 2.18. 
 
 
Abbildung 2.17: Wulff-Plot zur Beschreibung der Anisotropien der Oberflächen-
energien (a), die für die verschiedenen Wachstumsgeschwindigkeiten verantwort-
lich sind. Eine Abrundung der Erstarrungsfront bzw. eine Änderung des Kristall-
habitus (b) ergibt sich z.B. durch kleinste Anteile von Fremdatomen, (56). 
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Abbildung 2.18: Mit zunehmender Erstarrungsgeschwindigkeit v ändert sich die 
Morphologie kontinuierlich von planar über zellular zu dendritisch. Sind die Wär-
meentzugsrichtung und die bevorzugte Wachstumsrichtung für kfz Kristalle nicht 
identisch, so geht die anfängliche Übereinstimmung (bei Zellen) verloren und die 
Wachstumsrichtung ändert sich hin zur <001>-Orientierung bei Dendriten (57). 
 
2.3.1. Dendritisches Wachstum bei gerichteter Erstarrung 
Die Bildung von Dendriten beginnt mit einer sinusförmigen Störung, die zu ei-
nem Zusammenbruch der instabilen, planaren Erstarrungsfront führt. Die entste-
henden Spitzen (Wellenberge) können schneller wachsen, indem sie die aufgestau-
ten Legierungselemente der Schmelze seitlich abweisen und so das Wachstum der 
zurückliegenden Abschnitte (Wellentäler) einschränken. Die entstehenden Dend-
riten wachsen einerseits mit dem Wärmefluss (bzw. entgegen dem Wärmefluss), 
andererseits wird ihre Wachstumsrichtung von einer der bevorzugten kristallo-
graphischen Orientierungen (siehe Kapitel 2.3) bestimmt (58). 
Die Wachstumsrate, die Morphologie sowie der Primärabstand werden im ent-
scheidenden Maße von den Abläufen in der Spitzenregion während der Erstarrung 
beeinflusst, weshalb die Wachstumsprozesse in der Spitzenregion in folgendem 
näher beschrieben werden. Zur vereinfachten Beschreibung des dendritischen 
Wachstums kann die Betrachtung auf eine einzelne Dendritenspitze reduziert 
werden, da der Abstand der einzelnen Dendriten sehr viel größer ist als der jewei-
lige Radius der Dendritenspitze, wodurch die Wärme- und Stofftransporte zuei-
nander vernachlässigt werden können. 
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Für die Erstarrung metallischer Schmelzen, die auch die Entstehung und das 
Wachstum von Dendriten beinhaltet, wird eine Unterkühlung ΔT benötigt, die sich 
aus verschiedenen Unterkühlungsmechanismen zusammensetzt. Da die kinetische 
Unterkühlung ΔTk im starken Maße von der Erstarrungsgeschwindigkeit abhängig 
ist, kann sie bei langsamer Erstarrung (charakteristisch für gerichtete Erstarrung) 
vernachlässigt werden. Die beiden wichtigsten Unterkühlungsmechanismen für 
das Wachsen der Dendritenspitze sind die konstitutionelle und die krümmungs-
bedingte Unterkühlung, (58). 
Die krümmungsbedingte Unterkühlung ΔTr entsteht durch eine Änderung des 
Radius r an der Spitze des wachsenden Kristalls. Je kleiner der Radius ist, desto 
niedriger ist auch der Schmelzpunkt, wodurch sich ein merklicher Einfluss der 
Krümmung auf die Erniedrigung der Gleichgewichtstemperatur ergibt. Der Grund 
für diese Unterkühlung liegt in der Druckdifferenz, die zwischen den zwei beste-
henden Phasen aufgrund der Verkleinerung des Krümmungsradius entsteht. Der 
Gleichgewichtsschmelzpunkt des Systems ist dadurch um den Betrag ΔTr ernied-
rigt (58). 
 
    
 
 
 
 
  
 
 
 
   
 
Hierbei ist Γ der Gibbs-Thomson-Koeffizient, ∆S die Erstarrungsentropie und 
σ die Grenzflächenspannung. 
Bei einer fortschreitenden Erstarrungsfront tritt konstitutionelle Unterkühlung 
ΔTc auf, wenn die Diffusion im Kristall als auch in der Schmelze in dem Maße ver-
mindert ist, dass kein Konzentrationsausgleich zwischen den beiden Phasen mehr 
stattfinden kann. In einem kleinen Bereich vor der Phasengrenze, der so genann-
ten Diffusionsgrenzschicht δ = D/v, steigt die Konzentration in der Schmelze von c0 
auf cl an, Abbildung 2.19. Dieser Konzentrationsanstieg verändert die lokale Zu-
sammensetzung der Schmelze und erhöht somit auch die zugehörige Liquidus-
temperatur TL (Temperatur, bei der eine Schmelze mit dieser Zusammensetzung 
erstarren wird). Ist dieser Temperaturanstieg von TS(c0) auf TL(c0) größer als der 
eigentlich vorliegende Temperaturgradient, dann ist die Temperatur direkt vor 
der Erstarrungsfront niedriger als die Liquidustemperatur der vorherrschenden 
Schmelzezusammensetzung. Diese Temperaturdifferenz ΔTc beschreibt das Maß 
der konstitutionellen Unterkühlung (6). 
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a) 
 
b) 
Abbildung 2.19: Die schematische Darstellung der konstitutionellen Unterkühlung 
für eine ebene Erstarrungsfront (a) lässt sich nur eingeschränkt für die Beschrei-
bung der Unterkühlungsvorgänge an der Dendritenspitze (b) nutzen. Der 
Stofftransport JS und die Konzentrationsverhältnisse ergeben so komplexe ma-
thematische Zusammenhänge, dass sie nur unter vereinfachten Annahmen gelöst 
werden können (58). 
 
2.3.2. Einfluss der Prozessparameter auf die Gefügeausbildung 
In Abbildung 2.20 ist der Einfluss der Prozessparameter Temperaturgradient G 
und Erstarrungsgeschwindigkeit v auf die Gefügeausbildung zu erkennen. Der Li-
nienverlauf von links unten nach rechts oben beschreibt die Verfeinerung des Ge-
füges bei konstanter Abkühlrate  ̇     . Die von rechts unten nach links oben 
senkrecht dazu verlaufende Linie beschreibt die Morphologieänderung (planar 
über zellular nach dendritisch). Die vertikale Linie zeigt den Arbeitsbereich für 
gerichtete und einkristalline Erstarrung. Das obere Ende der Linie markiert den 
Bereich für gerichtete Erstarrung (DS directional solidification), wohingegen das 
untere Ende die Position für einkristalline Erstarrung im Diagramm widerspiegelt. 
2 Grundlagen und Stand der Technik 
 
26 
 
Abbildung 2.20: Schematische Zusammenfassung der Erstarrungsmorphologien 
einer Legierung mit einem Schmelzintervall ΔT0 von 50 K bei variierenden G- und 
v-Werten (58). 
 
2.3.3. Morphologie der Erstarrungsfront 
Die wichtigsten Einflussgrößen auf die Morphologie der Erstarrungsfront sind die 
Prozessparameter Temperaturgradient G und Erstarrungsgeschwindigkeit v, die 
direkt von der Abzugsgeschwindigkeit der Formschale und der Heizertemperatur 
(bzw. auch die Kühlbedingungen in der unteren Ofenkammer) abhängig sind, so-
wie die kristallographische Orientierung der Legierung. 
Planar und zellular erstarrte Legierungen weisen bessere Eigenschaften auf als 
bei dendritischer Erstarrung. Durch die Prozessparameter bei der planaren bzw. 
zellularen Erstarrung werden dem Prozess wirtschaftliche und technische Gren-
zen gesetzt, da der Temperaturgradient hoch und die Erstarrungsgeschwindigkeit 
(zeitbestimmender Parameter) sehr gering sein müssen, wodurch extrem lange 
Prozesszeiten entstehen. Ein weiterer Punkt, der für ein dendritisches Gefüge 
spricht, ist in der feineren Gefügeausbildung zu sehen, die weitaus höhere Kriech-
festigkeiten zur Folge hat (57). 
Die Krümmung der Erstarrungsfront wird ebenfalls durch die Prozessparameter 
G und v beeinflusst, die auch für die Morphologie der Erstarrungsfront verant-
wortlich sind. Falls die Erstarrungsfront nicht genau auf der Höhe des Baffles liegt, 
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ergibt sich eine konvexe oder konkave Krümmung, da sich die Erstarrungsfront 
immer senkrecht zu den Wärmeflusslinien ausrichtet. Die Krümmung ist damit zu 
erklären, dass der Wärmefluss ober- und unterhalb des Baffles nicht mehr eindi-
mensional ist, da sich die Wärmeflusslinien nicht mehr nur senkrecht sondern zu-
nehmend auch immer mehr horizontal erstrecken, Abbildung 2.21. Auch die Geo-
metrie der Formschalentraube kann zu einer Krümmung der Erstarrungsfront 
führen. Die Außenseiten der Formschale werden deutlich stärker der von den Hei-
zern ausgehenden Wärmestrahlung ausgesetzt, wohingegen die Innenseiten oder 
auch innen gelegenen Bauteile von der Wärme abgeschirmt werden. Die Auswir-
kung einer gekrümmten Front zeigt sich in Fehlkörnern und Gefügeinhomogenitä-
ten, die durch eine stärkere Krümmung gehäuft auftreten (59). 
 
2.3.4. Das Bridgman-Verfahren zur gerichteten Erstarrung 
Das Bridgman-Verfahren ist heutzutage das wichtigste Verfahren zur großtechni-
schen Produktion von gerichtet erstarrten bzw. einkristallinen Turbinenschaufeln. 
Namensgeber für das Verfahren ist P. W. Bridgman, der bereits in den 20er Jahren 
des letzten Jahrhunderts erfolgreich einkristalline Proben gegossen hat (60). 
Für die Herstellung eines gerichtet erstarrten Gefüges muss der Wärmestrom an 
der Phasengrenze fest-flüssig eindimensional ausgerichtet sein. Der Temperatur-
gradient soll parallel zur Ausrichtung des Gefüges von der flüssigen in die feste 
Phase verlaufen. Um ein stabiles Wachstum zu erhalten, muss konstitutionelle Un-
terkühlung vor der Erstarrungsfront verhindert werden, so dass Störungen in der 
Erstarrungsfront unterdrückt werden. Sobald der Quotient aus dem Temperatur-
gradient GT und der Erstarrungsgeschwindigkeit v größer ist als der Quotient aus 
der Temperaturdifferenz der Liquidus- und Solidustemperatur ∆Tl-s und der Diffu-
sionskonstanten Dl, liegt stabiles Wachstum vor (61): 
 
  
 
 
     
  
 
 
Durch Kontrolle der beschriebenen Parameter wird im Bridmanverfahren ge-
richtetes Kristallwachstum erzeugt. Der Bridgmanofen besitzt eine Heizkammer 
(induktions- oder widerstandsbeheizt) und eine darunter angeordnete Kühlkam-
mer, die durch ein sogenanntes Baffle voneinander isoliert sind, Abbildung 2.21. 
Durch eine Öffnung in der Mitte des Baffles wird mit Hilfe einer Hubeinrichtung 
zum Absenken die Formschale in den kalten Bereich geführt. Am oberen Ende der 
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Hubsäule wird eine wassergekühlte Kupferkokille (Chill-Plate) zur Aufnahme der 
Formschale montiert. Durch die Kühlplatte an der Unterseite der Formschale wird 
ein Temperaturgradient parallel zur Hauptachse der Form erzeugt. Die Schmelze 
wird in die über die Liquidustemperatur erhitzte Formschale gegossen und er-
starrt plötzlich auf der Kühlplatte. Die Körner wachsen kompetitiv, so dass die 
Körner, die besser zum Temperaturgradienten ausgerichtet sind, auf Kosten der 
anderen Körner wachsen. 
Nach Beginn der Erstarrung wird die Formschale mit einer vorgegebenen Ge-
schwindigkeit durch das Baffle in die Kühlkammer abgezogen. Im Gegensatz zur 
Wärmeabfuhr über die Kühlkokille (Wärmeleitung) am Anfang des Prozesses wird 
die Wärme mit Fortschreiten des Prozesses durch Wärmestrahlung über die stetig 
größer werdende Fläche der Formschale in der Kühlkammer abgegeben. Die hori-
zontale Erstarrungsfront wächst entgegengesetzt der Abzugsrichtung in die 
Schmelze hinein. Die Absenkgeschwindigkeit sollte so gewählt werden, dass die 
Erstarrungsfront möglichst auf der Höhe des Baffles liegt, da so die beste Effektivi-
tät gewährleistet wird. Das entstehende Gefüge wird sowohl durch die Prozesspa-
rameter wie auch durch die legierungsspezifischen Kenngrößen bestimmt (59). 
 
 
Abbildung 2.21: Prinzipskizze eine in-
dustriellen Bridgmanofens 
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2.3.5. Gerichtete Erstarrung von Nickel-Aluminiden 
Die gerichtete Erstarrung von NiAl ist abgesehen von der hohen Schmelztempera-
tur über 1600 °C relativ einfach (13). Diese hohe Temperaturen erschweren je-
doch die Auswahl eines geeigneten Formschalensystems und Kernmaterials, da 
herkömmliche Formschalen und Kerne aus SiO2 nicht eingesetzt werden können, 
wie auch in den Kapiteln 2.2.1 und 2.4.1 beschrieben. Weiterhin wird die Lebens-
dauer der Öfen stark verkürzt und die Temperaturmessung wird deutlich kompli-
zierter (12). 
Für eine gerichtete oder einkristalline Erstarrung muss mindestens eine 
Schmelzüberhitzung von 56 °C und eine Formtemperatur von 28 °C über der Li-
quidustemperatur der zu vergießenden Legierung gewährleistet werden (53) und 
(4). Aufgrund der sehr hohen Wärmeleitfähigkeit ergibt sich bei der gerichteten 
Erstarrung eine große Mushyzone, wodurch vor allem Gussfehler wie Fehlkörner 
im starken Maße begünstigt werden (53) (4). 
Das Gießen von dünnwandigen Bauteilen aus NiAl mit globulitischen oder ge-
richtet erstarrtem Gefüge ist nur bei kleinen Bauteilen mit einfachster Geometrie 
möglich. Bei komplexen Geometrien ist die Festigkeit des Materials bei dünnen 
Wandstärken nicht ausreichend, um die Rissbildung aufgrund des Duktil-Spröd-
Übergangs abzufangen. R. Darolia (13) zeigt in einer seinen Veröffentlichungen zur 
Prozesstechnik von NiAl Turbinenschaufeln zwei Alternativen, indem er „oversize 
near-net-shape“ Schaufeln gießt oder NiAl Blöcke aus denen er jeweils mit nicht 
spanabtragenden Verfahren Schaufeln herausarbeitet. Siehe hierzu auch die Ab-
bildung 2.22 in Kapitel 2.4.1. 
 
2.3.6. Gerichtete Erstarrung von FG75 
Der Stand der Technik zur gerichteten Erstarrung der NiAl-Legierung FG75 lässt 
sich bis zum heutigen Tag auf eine Veröffentlichung von Sauthoff et al. aus dem 
Jahr 1998 zurückführen (3). Inhalt dieser Untersuchungen ist der Vergleich me-
chanischer Eigenschaften von FG75 mit unterschiedlichen Gefügestrukturen. Alle 
diese Proben wurden im Labormaßstab hergestellt, wobei nicht auf Feingussform-
schalen zurückgegriffen wurde. 
Die in dieser Arbeit beschriebenen Untersuchungen zur gerichteten Erstarrung 
von FG75 im klassischen Feingussverfahren mit Formschalen wurden bisher noch 
nicht wissenschaftlich untersucht und sind somit nicht Stand der Technik. 
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2.4. Keramische Kerne für den Feinguss von Hochtemperaturwerkstof-
fen 
Keramische Kerne für den Feinguss kommen zum Einsatz, wenn innere Strukturen 
der Wachsmodelle während des Tauchens und Besandens durch die Formschale 
selber nur unzureichend oder gar nicht abgebildet werden können. Der Einsatz 
von Keramikkernen im Feinguss ist vergleichbar mit der von Sandkernen in kon-
ventionellem Sandguss. Die Kerne werden in beiden Fällen separat angefertigt und 
über Kernmarken in der Gussform fixiert. Die Entwicklung der Kerne wurde vor 
allem durch die steigenden Ansprüche beim Gießen von Gasturbinenschaufeln vo-
rangetrieben (48). 
Die Materialien, die für die Kernherstellung Anwendung finden, sind zu 90 % 
SiO2, wobei die restlichen 10 % auf Feuerfestmaterialien wie Zirkonsilikat, Zirko-
noxid, Aluminiumoxid, Yttriumoxid, Aluminiumsilikat oder Kombinationen dieser 
Materialien entfallen (62)  
Als Herstellungsverfahren sind hauptsächlich der Spritzguss, Schlickerguss und 
Gelcasting zu nennen. In allen Fällen wird zuerst das keramische Füllmaterial mit 
Bindern und Additiven vermengt. Es werden verschiedene Arten von Bindern ein-
gesetzt wie z. B. thermoplastische Harze, Wachse, warmaushärtende Harze, me-
tallorganische Verbindungen sowie wasserlösliche Binder (62) und Monomere. 
Der Formgebungsprozess findet dann wahlweise über Verspritzen oder Vergießen 
statt. 
Am weitesten verbreitet ist die Kernherstellung durch Spritzguss (48). Die ein-
gesetzten Kunststoffspritzmaschinen sind dahingehend modifiziert, dass sie den 
abrasiven Bedingungen durch die Keramikpartikel standhalten können. Die ge-
spritzten noch grünfesten Kerne kommen anschließend zum Entbindern in einen 
Ofen. Hierbei liegen die Kerne in einem Sandbett aus feinem Aluminiumoxid, das 
zugleich eine stützende Aufgabe hat und durch Kapillarkräfte den Kernen den Bin-
der und die Zusatzstoffe entzieht (48). Das anschließende Sintern der Kerne wird 
zumeist auch in Formlehren durchgeführt, so dass kein Verzug oder Formände-
rung auftritt. 
Der Schlickerguss zur Herstellung von Kernen ist nur für große und einfache 
Kerne geeignet, da die Abbildegenauigkeit dieses Verfahrens nicht an die anderen 
beiden Formgebungsmethoden heranreicht. Für die Herstellung des Schlickers 
werden metallorganische Verbindungen wie z. B. Ethyl-Silikate (62) als Binder ge-
nutzt. Gegossen wird in beheizte Formen, so dass der Ethyl-Alkohol verdampfen 
kann und das Material abbindet. Aus diesem Grund ist auch kein Zwischenschritt 
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nötig, um den Binder zu entfernen (62), so dass die Kerne direkt gesintert werden 
können. 
Ein weiteres Verfahren ist das sogenannte Gelcasting. Es übertrifft von der Ab-
bildegenauigkeit die anderen beiden Verfahren, so dass die Komplexität der Kerne 
nur durch die Herstellung der Form limitiert ist. Das Verfahren ist allerdings nur 
für Einzelteile oder Kleinserien geeignet (63), weshalb das Gelcasting häufig mit 
Rapid Prototyping-Verfahren zur Formherstellung kombiniert wird. In einem ers-
ten Schritt wird beispielsweise über Stereolithography eine Negativform herge-
stellt, die anschließend mit der keramischen Masse gefüllt wird und so der Grün-
ling produziert wird (63) und (64). 
Da nur geringe Mengen an Bindern verwendet werden (3-4 gew.-%), entfällt der 
Entbinderungsschritt und es kann direkt gesintert werden. 
Nach der Formgebung und dem Sinterprozess besitzen die Kerne ihre Endfestig-
keit. Unabhängig vom Herstellungsverfahren sind folgende Eigenschaften der Ker-
ne entscheidend, um defekte Gussteile auf Grund von Kernfehlern zu vermeiden 
(48) und (65): 
 Hohe Maßgenauigkeit, damit die Kerne beim Einlegen und Umspritzen 
mit Wachs in der Wachsmatrize die geforderten Toleranzen an Wandstär-
ke des Bauteils und Lage im Bauteil einhalten 
 Vergleichbare thermische Ausdehnung wie die Formschale, um Rissbil-
dung beim Aufheizen und Abguss zu vermeiden 
 Thermoschockbeständigkeit und chemische thermische Beständigkeit 
beim Abguss 
 Entformbarkeit der Kerne nach dem Abguss muss gewährleistet sein 
 
Vor allem der letzte Punkt spielt eine entscheidende Rolle. Es wird zwischen 
mechanischem und chemischem Entformen der Kerne unterschieden. Das mecha-
nische Entformen kann nur bei großen und einfachen zugänglichen Kernkonturen 
sinnvoll eingesetzt werden. Sobald die Kernkonturen taschenförmige Hinter-
schneidungen aufweisen ist der chemische Weg unumgänglich (48) und (65). Hier-
für werden Laugenbäder wie z.B. eine heiße wässrige Lösung mit 20 % Natronlau-
ge genutzt. Der Auslösevorgang kann dabei mehrere Stunden dauern. Bei komple-
xen Hinterschnitten ist nicht immer garantiert, dass der komplette Kern ausgelöst 
wird (65). Limitierende Faktoren sind die Temperatur der Lösung und die Badbe-
wegung an der Grenzfläche zwischen Kerne und Lauge. Durch den Einsatz von 
speziellen Autoklaven kann sowohl die Temperatur, als auch der Druck erhöht 
werden, wobei letzterer die Badbewegung an der Grenzfläche verbessert (48). 
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In der chemischen Auslösbarkeit der Kerne, die für SiO2 deutlich besser ist als 
für Al2O3, liegt auch der weit verbreitete Einsatz von SiO2-Kernen begründet (48). 
 
2.4.1. SiO2-freie Keramikkerne für NiAl-Feinguss 
Im Vergleich zu den herkömmlichen Kernmaterialien wie sie in Kapitel 2.4 be-
schrieben sind, müssen für den Feinguss von NiAl alternative keramische Werk-
stoffe verwendet werden. Aufgrund der deutlich höheren Temperaturbelastung 
von mehr als 200 °C während des Gießprozesses gegenüber dem Ni-Basis-Guss 
sind Kerne auf SiO2-Basis nicht mehr einsetzbar. Ein weiterer Grund, der für die 
Verwendung anderer keramischer Materialien spricht, ist die unzureichende che-
mische Beständigkeit von SiO2 gegenüber der hochreaktiven NiAl-Schmelze. 
Die benötigten Eigenschaften der keramischen Kerne beim NiAl Feinguss sind 
deutlich höher als z. B. die Anforderungen im DS-/SX Guss von Nickelbasislegie-
rungen. Die schon angesprochene höhere chemische und thermische Beständigkeit 
sind ebenso wichtig wie die Kompressibilität der Kerne während des Abgusses 
und des Erstarrungsprozesses. Eine hohe Kompressibilität der keramischen Kerne 
gewährleistet eine Reduzierung der Spannungen während der Erstarrung und 
verhindert somit die Ausbildung von Rissen innerhalb des Duktil-Spröd-
Überganges und darunter (1). 
Da NiAl-Werkstoffe bis zum heutigen Tage noch nicht den Schritt in die Serien-
produktion geschafft haben, beschränken sich die bisherigen Ergebnisse und Be-
mühungen auf wissenschaftliche Untersuchungen im Labormaßstab. Erste vielver-
sprechende Ergebnisse zum Einsatz von Keramikkernen konnten in den vergan-
genen Jahren am Gießerei-Institut der RWTH Aachen University aufgezeigt wer-
den (52). So wurden zum Beispiel hohlgegossene LCF-Proben als auch Demonstra-
torbauteile, die einen Ausschnitt aus einer Gasturbinenschaufel darstellen, rissfrei 
gegossen (1) und (51). Für diese wissenschaftlichen Arbeiten wurden Kerne auf 
Al2O3-Basis verwendet. Da es sich hierbei um einfache Kerngeometrien handelt, 
konnten die Kerne durch mechanische Nachbehandlung in diesem Falle per Sand-
strahlen entfernt werden. Für komplexe Kerngeometrien kommen mechanische 
Entformungsverfahren nicht in Frage, so dass chemische Prozesse wie alkalisches 
Auslaugen etc. Anwendung finden müssen. In der schlechten bzw. zu zeit- und kos-
tenintensiven chemischen Auslösbarkeit von Al2O3-basierten Kernmaterialien (66) 
liegt auch der Grund, warum Aluminiumoxidkerne trotz ihrer hervorragenden 
chemischen und thermischen Beständigkeit keine industrielle Verwendung finden 
(48). 
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Zur Herstellung von NiAl-Bauteilen mit inneren Kühlkavitäten verfolgte Darolia 
(13) und (5) einen Ansatz ohne die Verwendung von keramischen Kernen. In Ab-
bildung 2.22 ist die Herstellungsroute vom Gießen über mehrere verschiedene 
mechanische Bearbeitungsschritte hin zum fertigen Bauteil aufgezeigt. Durch die-
se Arbeit wird deutlich, dass eine solche rein mechanische Herstellung von NiAl-
Turbinenschaufeln aus Kostengründen keine sinnvolle Alternative zur Verwen-
dung von Kernen darstellt. Diese Untersuchung zeigt jedoch auch wie komplex ei-
ne Lösung für diese Fragestellung der Keramikkerne ist, wenn auch ein solcher 
Ansatz zur Formgebung verfolgt wird. 
 
 
Abbildung 2.22: Die Prozesskette für die Herstellung einer NiAl-Schaufel. Einkris-
tallines Gussteil mit Übermaß (a). Maschinelle Teilungsebenen (b). Fräsen der in-
neren Kühlkavitäten (c). Herstellung einer Schweißfolie (d). Verschweißen der 
beiden Hälften (e). Fräsen des Schaufelprofils, der Schwalbenschwanzverzahnung 
und der Kühlbohrungen (f) (13). 
 
2.5. Numerische Prozesssimulation mit CASTS 
Die in dieser Arbeit durchgeführten Erstarrungssimulationen werden mit dem Fi-
nite-Elemente-Programmpaket CASTS (Computer Aided Solidification Technolo-
gies) berechnet. Das FEM-Programmpaket wurde am Gießerei-Institut der RWTH 
Aachen University und von ACCESS e.V. seit Anfang der 1980er Jahre kontinuier-
lich weiterentwickelt, (67). Von umfangreichen Forschungen im Bereich Gießpro-
zesse und Werkstoffe konnte auch das Simulationsprogramm profitieren, so dass 
instationäre dreidimensionale Wärmetransporte über Wärmeleitung, aber auch 
die Wärmestrahlung über die Formschalenoberflächen im Feinguss berechnet 
werden können. Weiterhin kann das Programm durch Berücksichtigung der Spalt-
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bildung durch die Erstarrungskontraktion des abkühlenden Metalls eine sehr rea-
listische Simulation erzielen (68). 
Für eine korrekte Simulation des Bridgman-Prozesses müssen nach N. Hofmann 
et al. (69) folgende Punkte berücksichtigt werden: 
 Genaue Geometriebeschreibungen des Ofens (Heizer, Baffle, Kühlung) und 
des Gussstückes mittels der Finite-Elemente-Methode 
 Eine automatisierte geometrieabhängige Formschalengenerierung, die die 
Wärmeübergänge (Formschale-Legierung, Chill-Plate-Legierung) berück-
sichtigt 
 Der Gradient sowie das G/v-Verhältnis müssen für die jeweilige Versuchs-
anordnung bekannt sein 
 Die zeitabhängige Wärmeübertragung (durch die Absenkung ändern sich 
die Energieverhältnisse im Ofen) durch Strahlung ist mit einzubeziehen. Ein 
rechenstarkes Postprocessing für eine genaue Beurteilung der Ergebnisse 
muss vorhanden sein 
 
CASTS berechnet den zeitlichen Temperaturverlauf in der Form und Schmelze, 
unter Berücksichtigung der freiwerdenden, latenten Wärme als Funktion des Pha-
senverhältnisses fest-flüssig und dem Wärmeübergangswiderstand an der Pha-
sengrenzfläche. Da das Gießen von Superlegierungen nur im Vakuum möglich ist, 
ist der Wärmeaustausch durch Strahlung hier der dominierende Mechanismus der 
Wärmeübertragung (70). 
Dieser Wärmeaustausch zwischen Ofen und Formschale ist nur mit Hilfe einer 
sehr präzisen Strahlungsberechnung möglich, da jedes Oberflächenelement mit 
jedem anderen “sichtbaren“ Element Wärme austauscht (69). Der Strahlungsaus-
tausch zwischen zwei Flächen wird durch den so genannten Sichtfaktor bestimmt. 
Der Sichtfaktor stellt ein geometrisches Maß dar, das von dem Abstand und der 
Form der Oberflächenelemente definiert wird (71). Die Aufteilung des von einem 
k-ten Element ausgehenden Wärmeflusses Qk auf die “sichtbaren“ Flächenelemen-
te wird durch den Sichtfaktor definiert. Der resultierende Wärmefluss des k-ten 
Oberflächenelementes ergibt sich aus der absorbierten qin,k und reflektierten 
Wärme qout,k zu: 
 
         (          )     
      ∑    
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Hierbei ist AK die Oberfläche der k-ten Fläche, εK der Emissionskoeffizient, σ die 
Stefan-Bolzmann-Konstante und die Temperatur der k-ten Fläche. 
Um den Gesamtwärmefluss der k-ten Fläche zu berechnen, muss zuerst die Lö-
sung für den abgestrahlten Wärmefluss qout,k ermittelt werden. Dies kann nur un-
ter Einbeziehung des Sichtfaktors Fij geschehen, da wie vorher angesprochen, nur 
Elemente Wärme austauschen, die sich sehen können. Die Lösung dieser Berech-
nung ergibt sich aus der nachfolgenden Gleichung: 
 
∑[    (    )      ]                
 
 
   
 
 
Bei dieser Gleichung ist δkj das Kronecker-Delta und N die Anzahl der strahlen-
den Flächen. 
Aus der Gleichung ist erkennbar, dass der Rechenaufwand für den Wärmefluss 
der k-ten Oberfläche proportional zu N² ist. Durch Einbeziehung des Sichtfaktors 
erhöht sich der Rechenaufwand proportional zu N³, Abbildung 2.23. Eine weitere 
Schwierigkeit ist die zeitliche Positionsänderung der Formschale innerhalb des 
Ofens, so dass der Wärmefluss nach jedem Zeitschritt neu berechnet werden muss 
(69). 
Die Hauptergebnisse der Simulation sind die Temperatur und das Wärmefluss-
feld. Auf Basis dieser Daten lässt sich der Temperaturgradient, die isotherme Er-
starrungsfront und eine Fehlervorhersage für alle möglichen, eingegebenen Pro-
zessparameter berechnen, (70). Darüber hinaus lassen sich auch noch Größen wie 
Dendritenabstände, Wachstumsgeschwindigkeiten, Erstarrungszeiten etc. berech-
nen. Die Auswertung der erhaltenen Daten lässt sich über graphische Darstel-
lungsmöglichkeiten anschaulich realisieren. 
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Abbildung 2.23: Die Einschränkung der Sichtbarkeit der k-ten auf die j-te Fläche 
durch die Fläche i ergibt den mittleren normierten Raumwinkel Fij (Sichtfaktor), 
der einen entscheidenden Anteil am Rechenaufwand ausmacht (69). 
  
3 Experimentelle Arbeiten 
37 
 Experimentelle Arbeiten 3.
3.1. Entwicklung SiO2-freier Kerne für den NiAl Feinguss 
Erst durch die Verwendung von keramischen Kernen ist es möglich, Kühlkavitä-
ten und -kanäle in Turbinenschaufeln während des Gießprozesses darzustellen. 
Die Verwendung solcher Kerne dient zur Realisierung der innengekühlten Gastur-
binenschaufeln in Kapitel 3.7. Da es bis zum jetzigen Zeitpunkt noch keine zuver-
lässigen Kernmaterialien für den NiAl Feinguss gibt, wird im Nachfolgenden die 
Erarbeitung von SiO2-freien Kernen eingehend beschrieben. Diese Entwicklung 
baut direkt auf den Ergebnissen aus der Doktorarbeit von C. Dahmen (1) auf und 
führt dessen Arbeiten fort. Desweiteren werden noch zusätzliche Materialvarian-
ten entwickelt und untersucht. 
 
3.1.1. Auswahl geeigneter Kernmaterialen für den NiAl Feinguss 
In dieser Arbeit wurden verschiedene keramische Materialien auf ihre Eignung als 
Kernmaterial für NiAl untersucht, wobei der Fokus auf den beiden Materialien 
Mowiol und Ti-Invest T lagen. Zum Einen wurde eine Modifikation des Kernmate-
rials aus der Doktorarbeit von C. Dahmen (1) untersucht und zum Anderen eine 
keramische Formmasse Ti-Invest T, die ursprünglich für den Blockformguss von 
Titan verwendet wird. Die Ansprüche, die die Materialien erfüllen müssen, sind in 
dem Kapitel 2.4.1 aufgelistet. Darüber hinaus ist eine Formgebung der Feinguss-
kerne durch Gießen eine weitere Grundvoraussetzung, die die keramischen Mas-
sen erfüllen müssen, um die angestrebten filigranen und dünnwandigen Kerne zu 
realisieren. 
Der Mowiol-Schlicker, der in der Arbeit von C. Dahmen (1) verwendet wurde, 
wurde in seiner Zusammensetzung dahingehend modifiziert, dass er sich für die 
Formgebung im Schlickerguss mit Gipsformen eignet. Dafür wurden die Anteile an 
Binder und Additiven auf 1,5 Gew.-% bzw. 0,75 Gew.-% reduziert und so für den 
Schlickergussprozess typische Anteile erreicht. Die in der Ursprungszusammen-
setzung deutlich höheren Binderanteile führten zum Verkleben vom Scherben und 
Gipsform. 
Beim Schlickerguss wird eine poröse Gipsform verwendet, die der keramischen 
Gießmasse durch Kapillarkräfte die Feuchtigkeit entzieht. Die Gießmasse wird 
verdichtet und es entsteht ein sogenannter Scherben. Durch Schlickerguss können 
geometrisch komplexe Formen mit wenig Aufwand hergestellt werden. Das Schli-
ckergussverfahren ist in der Literatur (72) bereits hinreichend beschrieben und 
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wird hier nicht weiter erläutert, da es nur als Werkzeug zur Herstellung von SiO2-
freien Kernen genutzt wird. In Kapitel 3.1.2 werden detailliertere Angaben zur 
Herstellung von Kernen im Schlickergussprozess aufgezeigt. 
Die zweite keramische Masse, die untersucht wurde, ist die kommerzielle Ein-
bettmasse Ti-Invest T für den Titanguss, die es erlaubt, ebenfalls Kerne mit sehr 
guter chemischer Beständigkeit, Oberflächengüte und thermischer Stabilität her-
zustellen. Weiterhin lässt sich die Masse sehr gut vergießen. Da dieses Material 
unter Luft abbindet, konnten die Kerne und Probekörper relativ einfach in Silikon-
formen hergestellt werden. Für nähere Angaben siehe Kapitel 3.1.2. 
 
3.1.2. Herstellungsverfahren für dünnwandige Feingusskerne 
Die Formgebung der keramischen Massen bei der Kernherstellung erfolgt durch 
Vergießen, da dieses Verfahren ohne großen Kosten- und Anlagenaufwand reali-
sierbar ist und standardmäßig für Kleinserien Anwendung findet. Die Herstellung 
von Keramikkernen durch Gießen ist ebenfalls ein etabliertes Fertigungsverfah-
ren. Weiterhin erlaubt das Vergießen der keramischen Massen die Realisierung 
komplexer und dünner Kerne. 
Für die Herstellung der Feingusskerne wurden zwei verschiedene Herstellungs-
routen untersucht, da sich die Verfahren nicht mit der jeweils anderen Kernmasse 
anwenden lassen. Beiden Verfahren ist gemeinsam, dass vergießbare keramische 
Massen Anwendung finden und sie auf „Dauerformen“ zurückgreifen. Im Falle des 
Schlickerguss wird eine poröse Gipsform genutzt und für das zweite Verfahren 
wird eine Silikonform benötigt. Wie sich die Kernherstellung für beide Prozesse im 
Detail darstellt, wird im Folgenden veranschaulicht. 
 
Schlickerguss 
Der Schlickerguss ist ein relativ einfaches Verfahren zur Formgebung von kerami-
schen Schlickern und ist für die Produktion von Keramiken aus Suspensionen seit 
Jahrzehnten Stand der Technik. Da der Mowiol-Schlicker für die Herstellung SiO2-
freier Formschalen verwendet wird, bot sich die Formgebung der Keramikkerne 
mittels Gipsformen an. 
Ausgangspunkt für die Herstellung der Gipsform ist die Kerngeometrie, die in 
eine Aluminiumplatte gefräst wird. Hierbei ist es möglich, die Kerngeometrie 
mehrfach zu fräsen, wodurch die Ausbringung an Scherben deutlich gesteigert 
wird. Die fertig gefräste Aluminiumplatte stellt das sogenannte Negativmodell dar 
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und dient anschließend als Vorlage des Positivmodells aus Silikon. In einem weite-
ren Schritt wird die Positivform aus Silikon (vergleichbar einer Modellplatte für 
den Sandguss) dazu genutzt, die eigentliche Gipsform abzubilden. 
 
 
Abbildung 3.1: Die Aluminiumplatte mit der mehrfach eingefrästen Kerngeometrie 
dient als Urmodell für die Gips- und Silikonformen. 
 
 
Abbildung 3.2: Die poröse Form aus Supradura Formgips ist das Herzstück der 
Schlickergussroute. 
 
Der hier verwendete Gips ist ein spezieller Formgips mit dem Handelsnamen 
Supradura, der im Mischungsverhältnis von 0,7 zu 1 Wasser zu Gips angerührt 
wird. Der Gips wird portionsweise in eine Schüssel mit Wasser zugegeben und je-
weils das Absinken des Pulvers abgewartet. Im Anschluss muss die Mischung 
1 min „sumpfen“ und vorsichtig verrührt werden. Um Luftblasen aus dem Gemisch 
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zu entfernen, wird der flüssige Gips durch ein Sieb in einen Dekantierbecher ge-
gossen und von dort erst in die eigentliche Gießform. Der gegossene Gipsblock ist 
nach etwa 1 Stunde bereit zum Entformen, muss anschließend aber noch weiter 
trocknen. 
Es sei hier auch noch angemerkt, dass der aufwendige Weg zur fertigen Gips-
form abgekürzt werden kann, indem die Kernkonturen direkt in den Gipsrohling 
gefräst werden, dies ist aber nur bei einfachen Geometrien möglich. 
Durch Gießen des Mowiol-Schlickers in die noch leicht feuchte Gipsform lassen 
sich die Kerne herstellen. Nach Einfüllen des Schlickers beginnt die poröse Gips-
form dem Schlicker Wasser zu entziehen. Hierdurch agglomerieren die kerami-
schen Partikel im Schlicker und es bildet sich der Scherben aus. Durch den Was-
serverlust verliert der Scherben an Volumen, weshalb die Form etwas überbefüllt 
werden muss, um die Schrumpfung auszugleichen. Durch die Schrumpfung löst 
sich allerdings der Scherben auch von der Gipsform und kann entnommen werden. 
In der hier verwendeten einteiligen Gipsform ist es aber nicht zu vermeiden, 
dass die „offene“ Seite der Kerne sehr uneben und ungleichmäßig wird. Um auch 
die „offene“ Seite zu glätten, werden die grünfesten Kerne in die Aluminuimplatte 
(Urmodell zur Gipsformherstellung) eingelegt und manuell mit Sandpapier abge-
schliffen, um das Endmaß der Kerne zu erreichen. Gerade in diesem Arbeitsschritt 
zerbrachen viele Kerne und erhöhten so den Arbeitsaufwand beträchtlich. 
Um eine ausreichende Anzahl von Schlickerguss-Kernen für die Untersuchungen 
in Kapitel 3.1.3 herzustellen, mussten deutlich mehr Kerne angesetzt werden, da 
viele der Kerne bei der Nachbearbeitung Schaden nahmen. In Abbildung 3.3 ist 
exemplarisch ein Kern aus Mowiol-Schlicker dargestellt, der verdeutlichen soll, 
wie schwierig die Endbearbeitung der Kerne ist. 
 
 
Abbildung 3.3: Grünfester Kern aus 
Mowiol-Schlicker, dessen Enden 
bei der Nachbearbeitung abgebro-
chen sind. Solche Schäden führten 
zum Ausschuss der Kerne. 
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Die fertig bearbeiteten Mowiol-Kerne werden mit dem gleichen Brennpro-
gramm, welches auch für die SiO2-freie Formschale genutzt und in Kapitel 3.1.3 
eingehend beschrieben wird, gebrannt. 
 
Silikonformguss 
Die Vorgehensweise zur Herstellung der Silikonform ist die gleiche wie bei der 
Gipsform. Hingegen wird im letzten Arbeitsschritt das Positivmodell aus Silikon 
dazu verwendet, die endgültige Silikonform abzubilden. Die in Abbildung 3.4 dar-
gestellte Silikonform ermöglicht die zeitgleiche Fertigung von 9 Kernen. Die Sili-
konform zeichnet sich durch ihre hohe Maßgenauigkeit, eine nicht benetzende 
Oberfläche, Wiederverwendbarkeit, Flexibilität, um die Kerne einfach zu entneh-
men, und ihre sehr gute Oberflächenqualität aus. 
Die Kernmasse Ti-Invest T wird nach Herstellerangaben im Verhältnis 100 g Ke-
ramikpulver mit 20 g Wasser angerührt und kann nach kurzer Rührzeit direkt in 
die Silikonform gegossen werden. Die Kernmasse härtet 24 Stunden aus. Im An-
schluss wird die obere („offene“), unebene Seite mit einem feuchten Schwamm 
abgewischt, wodurch eine homogene und glatte Oberfläche am gesamten Kern er-
reicht wird. Diese Methode kann hier angewendet werden, da die Silikonform im 
Gegensatz zur Gipsform nicht wasserlöslich ist. Nach dem Glätten müssen die 
feuchten Kerne erneut 24 Stunden durchtrocknen. Nachfolgend können die Grün-
linge einfach aus der Form genommen werden. Ohne weitere Nachbearbeitung 
werden die Kerne im Ofen gebrannt, wodurch sie ihre Endfestigkeit erreichen. Das 
verwendete Brennprogramm ist das gleiche wie bei den Schlickergusskernen und 
den Formschalen.  
Da die Kerne für die Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung, wie sie in Kapitel 
3.7 gegossen werden, deutlich länger bei gleicher Dicke und Breite sind, ist die 
Nutzung einer reinen Silikonform nicht mehr ausreichend. Die Kerne haben eine 
Abmessung von H x B x L von 2 x 7 x 80 mm. Um die Herstellung der langen und 
dünnen Kerne mit hoher Maßhaltigkeit und ohne Verzug zu ermöglichen, wurde 
eine zweiteilige Aluminium-Silikon-Matrize entwickelt. Die Ti-Invest T Kerne wer-
den, wie oben beschrieben, hergestellt, allerdings erlaubt der Aluminiumrahmen 
der Form auch die sehr filigranen Kerne ohne Ausschuss herzustellen. In Abbil-
dung 3.5 ist die Aluminium-Silikon-Matrize zu sehen. In den Aluminiumrahmen 
werden dünne Silikonformen eingelegt, die den Kernen die Form geben. Durch die 
Aluminiumleisten werden die Silikoneinleger von unten herausgerückt, ohne dass 
sich dabei das Silikon mit den Kernen verbiegt bzw. bricht. Anschließend können 
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die Kerne durch die mittige Teilung der Silikoneinleger einfach entnommen wer-
den. Abbildung 3.6 zeigt einen kompletten Satz Ti-Invest T Kerne die für eine 
Schaufel benötigt werden. 
 
 
Abbildung 3.4: Die Silikonform bietet die Möglichkeit neun Kerne parallel herzu-
stellen. 
 
 
Abbildung 3.5: Zusammengesetzte Aluminium-Silikon-Matrize bestehend aus 
Aluminiumrahmen, Silikonformen und Aluminiumauswerfern (a). Mit Hilfe des 
Aluminiumauswerfers wird eine Silokonform mit Kern aus dem Rahmen entnom-
men (b). Silikonform mit Kern separiert vom Auswerfer und Rahmen (c). Ti-Invest 
T Kern wird aus der Silikonform entformt (d). 
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Abbildung 3.6: Ein Satz Keramikkerne für Gasturbinenschaufel-Probekörper be-
steht aus neun einzelnen Kernen. 
 
3.1.3. Gieß- und Entformungsversuche mit dünnwandigen Feingussker-
nen 
Im voranstehenden Kapitel 3.1.2 wurden ausführlich die Herstellungsrouten der 
Kerntypen von der keramischen Gießmasse über den Grünling bis hin zum gesin-
terten Kern vorgestellt. Dieses Kapitel beschäftigt sich mit der Eignung der Kerne 
während des Abgusses und dem anschließenden Entformen der Kerne aus den 
Gussteilen. 
Als Probegeometrie für diese Untersuchungen wurde ein Demonstrator ver-
wendet, wie er in Abbildung 3.7 zu sehen ist. Der Demonstrator stellt einen ideali-
sierten Ausschnitt einer Turbinenschaufel dar. Dies beinhaltet eine gekrümmte 
Oberfläche, Kühlkanäle und unterschiedliche Wandstärken von 2 und 5 mm. Wei-
terhin erlaubt die Größe von 30 x 50 x 10 mm eine große Anzahl von Proben mit 
einem Abguss zu gießen. Hierdurch lässt sich garantieren, dass die Demonstrato-
ren unter den gleichen Bedingungen gegossen wurden und somit ein Vergleich 
deutlich aussagekräftiger ist. Da die angefertigten Keramikkerne genau dem Quer-
schnitt der Kühlkavitäten entsprechen, können sie einfach ins Wachsmodell einge-
schoben und fixiert werden. Die Abbildung 3.8 zeigt eine der Wachstrauben, an die 
die Demonstratoren mit den unterschiedlichen Kernen angelötet wurden. 
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(a) 
 
(b) 
 
Abbildung 3.7: Schematische Zeichnung 
des Demonstrators mit Bemaßung (a) 
und Wachsmodel mit integrierten Ker-
nen (b). 
Abbildung 3.8: Wachstraube mit insge-
samt 12 Demonstratoren auf 2 Ebenen. 
 
Die keramischen SiO2-freien Formschalen werden durch mehrmaliges Tauchen 
und Besanden mit verschiedenen Schlickern und Al2O3-Sanden aufgebaut. Die zwei 
Frontschichten sind aus dem inerten NH-Schlicker, der am Gießerei-Institut für 
den NiAl-Feinguss entwickelt wurde, und feinkörnigen (0,12 bis 0,25 mm Durch-
messer) hochreinem Al2O3-Sand aufgebaut. Der verwendete Sand ist fein genug, 
um die gewünschte Oberflächengüte zu erreichen. Der NH-Schlicker basiert auf 
drei verschiedenen Aluminiumoxid-Mehlen mit mittleren Korngrößen von 1 µm, 
4 µm und 50 µm. Die verschiedenen Kornfraktionen gewährleisten eine hohe  
Packungsdichte, die in einer starken Agglomeration während des Brennvorgangs 
resultiert. Weiterhin ist der Schlicker frei von SiO2-Binder. Reaktionen zwischen 
Keramik und flüssigem Metall werden durch die Kombination der unterschiedli-
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chen Mehlfraktionen und die daraus resultieren dicht gesinterte Oberfläche der 
Frontschicht sowie das Fehlen von SiO2 vermieden. Für die folgenden kompressib-
len Zwischenschichten wird auch ein SiO2-freier Schlicker verwendet. Dieser Mo-
wiol-Schlicker wird aus zwei Al2O3-Mehlen als Füllstoff angesetzt. Die zwei Korn-
fraktionen mit durchschnittlich 4 µm und 50 µm bieten eine geringere Packungs-
dichte und damit eine geringere Endfestigkeit nach dem Brand. Aufgrund der un-
terschiedlichen Partikelgrößenverteilung der keramischen Mehle im Schlicker 
wird eine Dämpfung durch diese Schichten erreicht. Um eine ausreichende Reduk-
tion der Eigenspannungen in FG75 während der Erstarrung zu gewährleisten, sind 
5 Schichten mit Mowiol-Schlicker effektiv. Der für diese Schichten verwendete 
Sand ist ebenfalls hochreines Aluminiumoxid mit einer Korngröße von 0,25 bis 
0,5 mm (nur für die dritte Schicht, um eine gute Anbindung zu erhalten) und 0,5 
bis 1,0 mm. Die schrittweise Erhöhung der Korndurchmesser des Besandungsma-
terials ermöglicht eine gute Haftung zwischen den verschiedenen Arten von 
Schichten. Die letzten drei Schichten zur Stabilisierung des Formschalensystems 
werden mit einem kommerziellen SiO2-haltigen Schlicker und groben Alumini-
umoxidsand besandet. Das SiO2 zusammen mit den Al2O3 stabilisiert die Form-
schale durch die Bildung von Mullit während des Brennvorgangs. (73) 
Nach dem Trocknen der Formschalen wird das Wachs im Autoklaven bei 6 bar 
Druck und 160 °C Dampftemperatur schnell geschmolzen. Der vollständige Ent-
wachsungsvorgang sollte nicht länger als 90 s sein, da die SiO2-freien Schichten 
der Formschale wasserlöslich sind. Bei längeren Zeiten im Autoklaven wird die 
Formschale weich, was zur völligen Zerstörung der Form führen kann. 
Die Endfestigkeit der Formschale wird durch einen mehrstufigen Brennvorgang 
erreicht. Der Prozess beginnt mit einer Rampe von 150 K/h bis auf 600 °C. Eine 
erste Verweilzeit von 30 min bei 600 °C entfernt das interkristalline Wasser und 
organische Bestandteile. Mit einer zweiten Heizrampe von 100 K/min wird die 
Formschale bis auf 1200 °C erhitzt. Die feinen Aluminiumoxid-Mehle beginnen bei 
1200 °C zu versintern. Außerdem beginnt das SiO2 in den äußeren Schichten sich 
in Cristobalit umzuwandeln. Mit einer dritten Heizrampe von 100 K/h wird die 
maximale Brenntemperatur nach 150 min erreicht. Die Brenntemperatur von 
1450 °C für 60 min sorgt dafür, dass die Formschale ihre Endfestigkeit erhält. In 
diesem Schritt beginnt das grobe Besandungsmaterial und das SiO2 des SiO2-
haltigen Schlickers (in der Backup-Schichten) zu Mullit (3 Al2O3 * 2 SiO2) zu versin-
tern (51). Zur Vermeidung von Rissen während des mehrstufigen Brennprozess 
werden die Heizraten relativ einheitlich gehalten. (73) 
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Die Prozessparameter zur globulitischen Erstarrung, die bei den Gussversuchen 
verwendet wurden, wurden in den vergangenen 10 Jahren am Gießerei-Institut 
entwickelt (1) und (74). Die Ofenkammer wird evakuiert und mit Argon gespült, 
so dass während des eigentlichen Schmelz-und Gießprozesses ca. 300 mbar Argon 
im Ofen vorherrschen. Das Schutzgas sorgt dafür, dass die Schmelze nicht zu stark 
abdampft. Die Formschale wird auf ca. 1450 °C vorgeheizt, parallel aufgeschmol-
zen, das FG75 mit einer Temperatur von 1700 °C abgegossen und die Formschale 
anschließend kontrolliert abgekühlt. Die Schlüsselrolle beim Gießprozess spielen 
die unterschiedlichen Abkühlraten. Oberhalb von 1100 °C beträgt die Kühlrate ca. 
15 °C/min. Hierdurch wird ein feinkörniges Erstarrungsgefüge erzielt. Von 
1100 °C bis 600 °C wird die Abkühlrate auf 2,5 °C/min verringert, wodurch Span-
nungen durch die Erstarrungskontraktion im Duktil-Spröd-Übergang reduziert 
werden sollen. Die erstarrten Gussteile weisen ein globulitisches Gefüge auf. Nach 
dem Abkühlen der Formschale auf Raumtemperatur werden die Gussteile mecha-
nisch mittels Sandstrahlen entformt. (73) 
 
3.1.4. Bestimmung der mechanischen Eigenschaften der SiO2-freien 
Kerne 
Nachdem die Mowiol-Kerne im Schlickerguss hergestellt keine Eignung für den 
Feinguss aufweisen, wurden diese Kerne nicht mehr eingehend auf mechanische 
Eigenschaften untersucht. Da die Mowiol/Al2O3-Sand Kerne im Silikonformguss 
produziert zu geringe Grünfestigkeit aufzeigen und damit nur eingeschränkt zu 
nutzen sind, wurden diese Kerne ebenfalls nicht für die Bestimmung der mechani-
schen Eigenschaften herangezogen. Somit wurde nur an den vielversprechenden 
Ti-Invest T Kernen die Biege- und Druckfestigkeit im Grün- und Sinterzustand er-
mittelt. 
Um die mechanischen Eigenschaften des Kernmaterials zu bestimmen, wurden 
Biegeriegel entsprechend der Norm DIN EN 843-1 hergestellt. Diese Norm kann 
sowohl für grünfeste als auch gesinterte Biegeriegel angewandt werden. Die 
Druckprüfkörper wurden nach Vorgaben der Norm EN 993 für grünfeste Proben 
und nach DIN 51104 für gesinterte Probekörper angefertigt. Hierbei ist zu beach-
ten, dass sowohl grünfeste als auch gesinterte Proben geprüft werden. Beide Zu-
stände sind für die Feingussroute entscheidend, da die Grünfestigkeit der Kerne 
bis zum Sintern entscheidend ist und die Endfestigkeit nach dem Sintern beim 
Gießprozess zum Tragen kommt. Durch Verwendung des gleichen Brennpro-
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gramms für die Kerne und die Formschale entsprechen die erreichten Festigkeits-
werte denen der Kerne während des Abgusses. 
Zur Bestimmung der Biegefestigkeit konnten für beide Zustände die identischen 
Biegeriegel genutzt werden. Für die Druckfestigkeit sind bei grünfesten und gesin-
terten Proben unterschiedliche Geometrien zu verwenden. Die Proben wurden bei 
der Maximaltemperatur von 1450 °C für 1 Stunde gesintert. 
Die nach Vorgaben der drei DIN Normen hergestellten und geprüften Probekör-
per sind in der Abbildung 3.9 zu sehen. Die untersuchten mechanischen Eigen-
schaften wurden auf der Zugprüfmaschine des Typs Model 8033 der Fa. Instron 
bestimmt. Für die unterschiedlichen Tests wurden jeweils die Probenaufnahmen 
der Anlage ausgewechselt. 
 
 
Abbildung 3.9: Bemaßte Skizzen der 
Biegeriegelgeometrie (a) zur Be-
stimmung der Biegefestigkeit im 
Grün- und Sinterzustand, Druckprüf-
körper (b) für gesinterte Proben und 
der Druckprüfzylinder (c) für grün-
feste Proben. 
 
Da keramische Materialien andere Brucheigenschaften als Metalle aufweisen, 
versagen sie nicht wie Metalle in einem engen Bereich, sondern weisen einen gro-
ßen Streubereich auf. Um repräsentative Ergebnisse für die Druck- und Biegefes-
tigkeit im grünen und gesinterten Zustand zu erhalten, wurde die Auswertung der 
Messwerte nach Weibull vorgenommen (72). Für eine aussagekräftige Weibullana-
lyse wurden entsprechend der DIN EN 843-5 für jeden Materialzustand mindes-
tens 30 Proben (Biegeriegel und Druckprüfkörper) angefertigt. In Abbildung 3.10 
sind repräsentativ alle Biegeriegel im Grünzustand dargestellt. Die einzelnen 
Gruppen entsprechen jeweils einer Charge. Um einen Einfluss der Kernherstellung 
zu minimieren, wurden die Proben der einzelnen Chargen zufällig für die weiteren 
Untersuchungen zusammengestellt. So wurden Proben unterschiedlicher Chargen 
zusammen geprüft. 
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Abbildung 3.10: Grünlinge der Biegeriegel, die für die Messung der Biegefestigkeit 
angefertigt wurden. Die einzelnen Gruppen zeigen jeweils Biegeriegel aus einer 
Charge. 
 
3.2. Mehrzweck-Vakuum-Gießanlage vom Typ VIM IC 5S 
Die Gießversuche im Rahmen dieser Arbeit wurden auf dem in Jahr 2007 neu in 
Betrieb genommenen Bridgman-Ofen des Typs VIM IC 5S (siehe Abbildung 3.11) 
vorgenommen. Erst durch diesen Ofen ist es am Gießerei-Institut möglich, NiAl-
Legierungen unter Verwendung von klassischen Feingussformschalen gerichtet zu 
erstarren. Die hohen Temperaturen die für die gerichtete Erstarrung von FG75 
benötigt werden, werden durch den Einsatz von Widerstandsheizern aus Graphit-
folien ermöglicht, die bis zu 1700 °C betrieben werden können. 
Die kippbare Schmelzeinheit erlaubt simultan zur Aufheizung der Formschale 
das induktive Schmelzen der Legierung. Durch Einsatz eines Pyrometers in Kom-
bination mit der computergesteuerten Leistungsregelung der Schmelzspule kann 
der Schmelzprozess sehr genau und zielgerichtet überwacht werden. 
Die Computersteuerung (SPS) regelt die gesamte Anlage. So können Aufheizra-
ten, Haltezeiten und Abkühlraten der Schmelzspule und Formheizer in einem Pro-
zessrezept programmiert, gespeichert und abgerufen werden. Desweiteren kann 
eine genaue Abzugsfunktion mit Absenkgeschwindigkeiten von 0.1 - 20 mm/min 
für die gerichtete Erstarrung vorgegeben werden. Zusammen mit der program-
mierbaren Kippkurve des Schmelztiegels lassen sich alle prozessrelevanten Para-
meter aufzeichnen und steuern, wodurch eine sehr hohe Reproduzierbarkeit der 
Versuche erreicht wird. 
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Weiterhin erlaubt es die Anlage bis zu 20 Thermoelemente in der Formschale zu 
platzieren und dadurch eine In-situ-Temperaturmessung des gesamten Gusspro-
zesses zu realisieren. Hierdurch können Abkühlkurven aufgezeichnet und damit 
lokale Temperaturgradienten bestimmt werden. 
Der umfangreiche Vakuumpumpenstand mit Vor-, Halte-, Roots- und Diffusions-
pumpe erlaubt ein max. Vakuum von. 10-5 mbar. Für die Gussversuche mit NiAl 
wird allerdings kein Hochvakuum benötigt, da der Prozess mit einer Argon-
Schutzatmosphäre von 300 mbar gefahren wird, um ein Abdampfen der Legie-
rungselemente mit niedrigen Dampfdruck aus der Schmelze zu reduzieren. 
Im aktuellen Status werden mit dem Bridgman-Ofen Formschalen vom 250 mm 
Durchmesser und 350 mm Höhe abgegossen, da auch durch die aktuelle Schmelz-
spule die Abgussgewichte auf 15 kg (bei einer Dichte von 8 g/cm²) limitiert sind. 
Durch geringfügige Modifikation des Ofens können Schmelzemengen bis 50 kg 
prozessiert werden. Passend dazu ist der maximale Durchmesser der Chill-Plate 
und damit auch der Formschalen mit 600 mm anzugeben bei einer maximalen 
Formschalenhöhe von 700 mm. 
 
 
Abbildung 3.11: Industrieller Bridg-
man-Ofen des Typs VIM IC 5S von der 
Firma ALD Vacuum Technologies 
GmbH. Die Anlage wurde Anfang 2007 
in Betrieb genommen. 
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3.3. Parameterstudie zur gerichteten Erstarrung von FG75 
Die beiden Prozessparameter, die direkten Einfluss auf die gerichtete Erstarrung 
haben und über die Steuerung des Ofens geregelt werden können, sind die Heizer-
temperatur und die Abzugsgeschwindigkeit. Für die gerichtete Erstarrung von 
FG75 wird die maximale Heizertemperatur des Ofens benötigt, um eine ausrei-
chende Überhitzung der Formschale zu realisieren, wodurch die Legierung wäh-
rend des Erstarrungsprozesses über Liquidus gehalten wird. Somit bleibt nur noch 
die Variation der Abzugsgeschwindigkeit, um die gerichtete Erstarrung zu beein-
flussen. Für die Parameterstudie wurde die Abzugsgeschwindigkeit im Bereich 
von 1 - 5 mm/min in 1 mm/min Schritten variiert. Die untere Grenze wurde ge-
wählt, da bei langsameren Geschwindigkeiten die Prozessdauer unverhältnismä-
ßig lang und die thermische Belastung der Formschale zu groß wird. Die Begren-
zung auf max. 5 mm/min wurde ausgewählt, da bei höheren Abzugsgeschwindig-
keiten voraussichtlich die Qualität des gerichtet erstarrten Gefüges deutlich ab-
nimmt. 
Die Herstellung der keramischen Formschale erfolgte auf die gleiche Art und 
Weise, wie es in Kapitel 3.1.3 detailliert beschrieben ist. Nach dem üblichen Tauch- 
und Besandungsprozess wurden die Formschalen im Dampfautoklav ausgewachst, 
im Entbinderungsofen der Restwachs verbrannt und anschließend im Hochtempe-
raturofen gesintert, um die Endfestigkeit zu erreichen. 
Zu Beginn der Parameterstudie wurde ein Abguss mit den Gussparametern zur 
globulitischen Erstarrung durchgeführt (Gussparameter siehe 3.1.3). Dieser Ab-
guss diente vor allem zur Herstellung von Zugproben, wie sie in Abbildung 3.12 zu 
sehen sind, die im Anschluss an dieses Arbeitspaket mit den Zugproben aus der 
gerichteten Erstarrung verglichen werden, siehe Kapitel 3.4. In Abbildung 3.13 ist 
die Wachstraube für diesen Referenzguss dargestellt. Das Wachsmodell besteht 
aus dem Angusstrichter, der Mittelsäule, den fünfstrahligen Anschnitt, zwei Stäben 
mit 12 mm Durchmesser und insgesamt 82 Zugproben. Deutlich zu sehen ist, dass 
die Zugproben in einem verhältnismäßig massiven Gerüst aufgehängt sind. Der 
massive Aufbau soll während des Erstarrungsprozesses und dem Duktil-Spröd-
Übergang die entstehenden Schrumpfungsspannungen aufnehmen und so die 
Zugproben entlasten. Anhand der beiden Stäbe wurden im Anschluss die metallo-
graphischen Untersuchungen sowie die In-situ-Temperaturmessung durchgeführt. 
Die vier Thermoelemente sind im Abstand von 40 mm zueinander und vom unte-
ren Ende der Modelltraube angeordnet und sind jeweils im Zentrum des Stabes 
positioniert. Um eine Korrelation zwischen den Abkühlungsbedingungen und dem 
Gussgefüge ableiten zu können, wurden die Proben für die metallographischen 
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Schliffe an den jeweiligen Positionen der Thermoelemente von 40, 80, 120 und 
160 mm entnommen. 
 
  
Abbildung 3.12: Die Geometrie der Zugpro-
be, die für die spätere Ermittlung der Zuge-
festigkeit gegossen wurden. 
Abbildung 3.13: Modelltraube für 
die globulitische Erstarrung, die als 
Referenzversuch dient. 
 
Im weiteren Verlauf der Parameterstudie wurden fünf Abgusse zur gerichteten 
Erstarrung durchgeführt. Die Wachstrauben zur Herstellung der Formschalen wa-
ren alle identisch. In Abbildung 3.14 ist exemplarisch ein Wachsaufbau dargestellt. 
Die Hauptbestandteile des Wachsaufbaus sind wiederum der Angusstrichter, die 
zentrale Mittelsäule, die Bodenplatte, die Zugproben (wie oben beschrieben), so-
wie die beiden Stäbe für die thermische Analyse und die Metallographie. Die Bo-
denplatte dient nur als Platzhalter für die spätere Fixierung der Formschale auf 
der wassergekühlten Hubsäule des Ofens. Bei diesen Modelltrauben wurde kein 
massiver Rahmen verwendet, damit die Formschale nicht zu klobig wird und so 
die Wärmeein- und -auskopplung während der Erstarrung nicht unnötig behindert 
wird. Es sind immer drei Zugproben übereinander angeordnet, wobei zwischen 
den Proben je eine Sollbruchstelle vorhanden ist. Wie bei der Modelltraube für die 
globulitische Erstarrung dienen die beiden Stäbe zur Überwachung der Abkühlbe-
dingungen und der Gefügeausbildung. Hierbei ist zu erwähnen, dass die Thermo-
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elemente und die Schliffproben an den gleichen Stellen angebracht bzw. entnom-
men wurden. 
Wie in Abbildung 3.14 weiterhin zu erkennen ist, sind die Zugproben im 
Wachsmodell auf einem 40-50 mm hohen Wachsstab angeordnet. Der Grund dafür 
ist, dass sich beim Abguss die NiAl-Schmelze beim Kontakt mit der wassergekühl-
ten Chill-Plate eine Abschreckzone von bis zu 40 mm ausbilden kann (4). Somit 
wird garantiert, dass die Zugproben alle ein annähernd gleiches Gefüge haben und 
nicht einige Proben durch diesen Effekt verfälscht werden. 
 
 
Abbildung 3.14: Wachsaufbau für die 
Versuche der gerichteten Erstarrung. 
 
Die Prozessparameter zur gerichteten Erstarrung, die bei den Gussversuchen 
verwendet wurden, basieren auf den Erfahrungen zur gerichteten Erstarrung von 
Superlegierungen, die auf die deutlich höhere Schmelztemperatur von FG75 ange-
passt wurden. Die Ofenkammer wird evakuiert und mit Argon gespült, so dass 
während des Schmelz- und Gießprozesses ca. 300 mbar Argon im Ofen vorherr-
schen. Das Schutzgas sorgt dafür, dass die Schmelze nicht zu stark abdampft. Die 
Formschale wird auf ca. 1700 °C vorgeheizt, parallel die Legierung aufgeschmol-
zen, das FG75 mit einer Temperatur von 1700 °C abgegossen und die Formschale 
anschließend kontrolliert abgesenkt. Während des Absenkprozesses der Form-
schale werden die Heizer in der oberen Ofenkammer konstant auf ca. 1700 °C ge-
halten, so dass die Schmelze im Heizerraum flüssig bleibt. Damit die Isolation zwi-
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schen den beiden Ofenkammern möglichst gut ist, wurde auf das Baffle aus Gra-
phithartfilz noch eine 2 mm dicke Sigraflex-Folie gelegt, die eine Öffnung entspre-
chend der Außenkontur der Formschale aufwies und so den Spalt zwischen Form-
schale und Baffle minimierte. 
 
3.3.1. In-situ-Temperaturmessung 
Da die Schmelz- und Vorwärmtemperaturen der Formschalen bei allen Abgüssen 
über 1600 °C lagen, kamen nur Mantelthermoelemente vom Typ B in Frage. Die 
Thermoelemente bestehen aus einem Pt/Rh30 (positiver Schenkel) und Pt/Rh6 
(negativerSchenkel) Schenkelpaar, das mit MgO voneinander isoliert und noch-
mals in einem Platinmantel gehüllt ist. Diese Thermoelemente sind laut Hersteller 
bis 1700 °C geeignet. Die Mantelthermoelemente sind während der Messung zu-
sätzlich von einer Keramikkapillare umgeben, die die direkte Reaktion mit der 
flüssigen Schmelze vermeidet. Diese keramischen Kapillaren werden an der Spitze 
zugeschweißt und direkt im Wachsmodell an der späteren Position fixiert. Dabei 
wird die Kapillare so lang gewählt, dass sie ca. 10 mm aus der Wachsoberfläche 
herausragt. Nach der Fertigstellung der Formschale ist das Keramikröhrchen in 
der Schale fixiert und das äußere Ende der Kapillare wird aufgeschliffen, wodurch 
die Thermoelemente punktgenau eingesetzt werden können. 
Die Thermoelemente im Probestab sind in der Höhe in einem Abstand von 
40 mm zueinander angeordnet. Das unterste Thermoelement ist dabei ebenfalls 
40 mm von der Unterkante des Aufbaus positioniert. 
In Abbildung 3.15 ist beispielhaft die Temperaturmessung der globulitisch er-
starrten Referenzproben zu beobachten. Es ist gut zu erkennen, dass die Thermo-
elemente in der Formschale sehr genau die Abkühlraten, die durch die Heizer auf-
geprägt werden, angenommen haben. Der Versuchsablauf lässt sich prinzipiell in 
die Phasen: Aufheizen der Formschale (a), Durchwärmen der Schale mit anschlie-
ßendem Abguss (b), schnelle Abkühlung bis auf 1100 °C (c), langsame Abkühlung 
während des Duktil-Spröd-Übergangs (d) und dem Prozessende mit Ausschalten 
der Heizer (e) unterteilen. 
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Abbildung 3.15: Das Diagramm zeigt den Aufheiz- und Erstarrungsablauf der glo-
bulitischen Erstarrung. 
 
In der durchgeführten Parameterstudie zur gerichteten Erstarrung lassen sich 
die einzelnen Versuche immer mit dem gleichen prinzipiellen Ablauf darstellen. Zu 
Beginn der Versuche wird die Formschale auf Temperatur gebracht, anschließend 
wird die Temperatur der Formschale homogenisiert und abgegossen, der Erstar-
rungsprozess mit dem Abziehen der Formschale läuft ab und der Prozess mit dem 
Ausschalten der Heizer beendet. 
 
3.3.2. Metallographische Analysen der Gussgefüge 
Parallel zu den Untersuchungen der Temperaturgradienten wurden an dem zwei-
ten Rundstab metallographische Untersuchungen des Gussgefüges durchgeführt. 
Da das gerichtet erstarrte Gussgefüge direkt durch den Temperaturgradienten be-
einflusst wird, wurde untersucht, ob sich die sekundären Dendritenarmabstände 
λ2 mit den Temperaturgradienten decken. 
Die Schliffbilder wurden in Höhe der Thermoelementpositionen 2 und 3 bzw. in 
80 und 120 mm Probenhöhe genommen, da diese Positionen das Gussgefüge am 
repräsentativsten darstellen, siehe Abbildung 3.16. Position 1 wurde nicht unter-
sucht, da hier der Einfluss der Chill-Plate zu hoch ist. Hier resultiert das Gussgefü-
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ge aus der Abschreckwirkung der Kühlplatte und nicht aus den vorgegebenen Pro-
zessparametern Abzugsgeschwindigkeit und Heizertemperatur. 
 
 
Abbildung 3.16: Die schematische 
Zeichnung des Probestabs gibt die Posi-
tionen wider, an denen die Schliffpro-
ben für die metallographische Auswer-
tung entnommen wurden. 
 
Die Proben wurden mit der wassergekühlten Trennscheibe ausgesägt, heiß ein-
gebettet und dann bis auf 1000er Körnung nass geschliffen. Anschließend folgte 
das Polieren bis zu einer Feinheit des Polierkorns von 0,25 µm. Es folgten licht-
mikroskopische Untersuchungen hinsichtlich des sekundären Dendritenarmab-
stands und der Ausrichtung der Dendriten. 
Zur Messung von λ2 wird das sogenannte Linienschnittverfahren verwendet. Um 
den sekundären DAS zu ermitteln, wird gezählt, wie viele Dendritenarme die Linie 
schneiden und anschließend die Länge der Linie durch die Anzahl der Abstände 
geteilt. In Abbildung 4.28 ist exemplarisch aufgezeigt, wie diese Methode im Detail 
funktioniert. 
 
3.4. Bestimmung der Zugfestigkeit von FG75 bei hohen Temperaturen 
Da FG75 als Substitutionswerkstoff für Ni-Basislegierungen im Hochtemperatur-
bereich von Gas- und Dampfturbinen Anwendung finden soll, sind vor allem die 
mechanischen Kennwerte bei Temperaturen über 1000 °C wichtig. Die wichtigsten 
Eigenschaften sind dabei die Zugfestigkeit und die Kriechfestigkeit. Da im Rahmen 
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dieser Arbeit nicht die Möglichkeit bestand, die Kriechfestigkeit zu messen, be-
schränken sich die Untersuchungen auf die Zugfestigkeit. 
Die Bestimmung der Zugfestigkeit wird bei unterschiedlichen Temperaturen 
durchgeführt, da sowohl die mechanischen Eigenschaften bei RT als auch bei Ein-
satztemperaturen von 1100 °C ausreichend sein müssen, um einen Einsatz von 
Komponenten aus FG75 zu gewährleisten. Hierfür wurden Messungen bei RT, 
700 °C und 1100 °C durchgeführt. 
Die Geometrie der Zugproben ist bereits in Abbildung 3.12 dargestellt, wobei 
der eigentliche Messbereich in der Mitte der Proben einen Querschnitt von 
2,5 x 2,6 mm und eine Länge von 25,7 mm aufweist. 
Die ausgewählten Zugproben wurden mit der Abzugsgeschwindigkeit 
4 mm/min und der Heizertemperatur von 1700 °C gerichtet erstarrt (siehe Kapitel 
3.3). Die Zugproben wurden im Gusszustand geprüft ohne weitere Nachbearbei-
tung, d.h. die Proben wurden nur vom Anschnitt getrennt und gesandstrahlt. Um 
Oberflächen- und Gefügefehler als mögliche Fehlerquelle bei den Zugproben zu 
minimieren, wurden alle Proben visuell betrachtet und innere Fehler wie Poren, 
Risse oder Lunker mittels Röntgenuntersuchungen ausgeschlossen. Auf dem Rönt-
genbild ist gut zu erkennen, dass keine inneren Defekte vorliegen, wobei teilweise 
sogar die Dendriten zu erkennen sind. Bei der Röntgenaufnahme in Abbildung 
3.17 handelt es sich um globulitisch erstarrte Zugproben. 
 
 
Abbildung 3.17: Bevor die Zug-
proben für die Messung der Zug-
festigkeiten verwendet wurden, 
wurden Röntgenaufnahmen der 
Proben gemacht, um Gussfehler 
wie Poren, Lunker oder Risse 
auszuschließen. 
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Die Zugversuche wurden am Institut für Metallkunde und Metallphysik der 
RWTH Aachen University auf einer Prüfmaschine der Firma Schenck durchgeführt, 
Abbildung 3.18. Die Anlage besitzt ein servohydraulisches Verfahrsystem und ein 
Extensiometer, welches den Verfahrweg der Maschine auf 0,5 µm genau aufzeich-
nen kann. Die angeschlossene Kraftmessdose verfügt über eine Genauigkeit von 
0,1 N. Die Beheizung der Anlage erfolgt über mehrschichtige Wolframheizer. 
 
 
Abbildung 3.18: Auf der Zugprüfma-
schine der Firma Schenck wurde die 
Zugfestigkeit bei RT, 700 °C und 
1100 °C gemessen. 
 
Da Zugfestigkeiten bei unterschiedlich hohen Temperaturen gemessen wurden, 
war Grundvoraussetzung, dass bei 700 und 1100 °C mit Hilfe einer Dummyzug-
probe eine Temperaturkalibrierung der Anlage durchgeführt wurde. Mit diesen 
Vorversuchen wurde die Zugprüfmaschine auf die Strahlungseigenschaften des 
Materials bei der entsprechenden Temperatur geeicht. Die dabei ermittelten Auf-
heizraten und Haltetemperaturen wurden anschließend für die eigentlichen Mes-
sungen der Zugfestigkeit genutzt. 
Die Zugversuche wurden alle nach dem gleichen Ablauf durchgeführt. Die Mess-
kammer wurde evakuiert und anschließend werden die Heizer mit 25 K/min auf 
die jeweilige Prüftemperatur aufgeheizt. Nach Erreichen einer konstanten Prüf-
temperatur wird mit dem Zuggestänge eine Vorkraft von 10 N auf die Zugprobe 
aufgebracht. Der eigentliche Zugversuch startet mit einer Dehnrate von  ̇=10-5 s. 
Aufgrund des begrenzten Datenspeichers der Anlage ist eine Aufzeichnung der 
3 Experimentelle Arbeiten 
 
58 
Messdaten nur bis 6,5 % Dehnung möglich, womit auch die Versuche enden. Ab-
bildung 3.19 zeigt eine glühende Zugprobe während eines Zugversuchs bei 
1100 °C. 
 
 
Abbildung 3.19: Blick durch das Schau-
loch auf eine glühende Probe während 
eines Zugversuchs. 
 
3.5. Upscaling des NiAl-Feingusses anhand von Dummy-
Gasturbinenschaufeln 
Ziel dieses Arbeitspakets war es, die Größe der aus FG75 gegossenen Bauteile 
deutlich zu steigern (bis dahin gegossenen Bauteilgrößen aus FG75 ist z. B. der 
Demonstrator, vergleiche Kapitel 3.1.3) und erst so für Turbinenschaufeln realisti-
sche Bauteilgrößen zu erreichen. Ein weiteres Ziel in dieser Versuchsserie war, 
keramische Formschalen auf ihre Eignung zu untersuchen, da zum Zeitpunkt der 
Entwicklung des Formschalensystems nicht absehbar war, Bauteile mit den hier 
genannten Abmessungen zu gießen. In Abbildung 3.20 sind die genauen Abmes-
sungen und die Geometrie der Dummy-Schaufel bestehend aus Schaufelfuß, Deck-
band und stilisiertem Schaufelblatt dargestellt. 
Als Ausgangspunkt diente der Gießprozess zur globulitische Erstarrung von 
FG75. Hierfür wurden Cluster mit zwei bzw. vier Dummy-Schaufeln aufgesetzt und 
abgegossen. Dabei wurden Schmelzgewichte von 3 bis 5,5 kg abgegossen. Bei die-
sen Abgüssen galt es zu untersuchen, ob die Festigkeit der Formschale bei verhält-
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nismäßig großen Schmelzemengen stabil ist, ob es zu Reaktionen zwischen der 
Schmelze und Keramik kommt und ob der verwendete Abkühlprozess auch bei 
großen Schaufeln mit Querschnittserweiterung rissfreie Bauteile liefert. Es wur-
den insgesamt mehr als 20 Dummy-Gasturbinenschaufeln gegossen. Die Abmes-
sungen der Schaufel betragen 35x90 mm am Deckband bei einer Blattlänge von 
160 mm und einer Gesamtlänge von 190 mm, siehe Abbildung 3.20. Zu Beginn 
wurden Aufbauten mit zwei Schaufeln gegossen. Um den Upscaling-Prozess nicht 
nur auf die Bauteilgröße zu beschränken, wurden im Anschluss auch Cluster mit 
vier Schaufeln gegossen. 
In Abbildung 3.21 ist das Wachsmodell eines Clusters mit vier Dummy-Schaufeln 
zu sehen. Sowohl der Formschalenaufbau als auch Abgussparameter entsprechen, 
wie oben beschrieben, denen aus Kapitel 3.1.3. 
 
 
Abbildung 3.20: Schematische Skizze der 
verwendeten Dummy-Schaufel. Die 
schwarzen Punkte markieren die Positi-
onen der Thermoelemente. 
 
Abbildung 3.21: Wachsaufbau eines 
Clusters mit 4 Dummy-Schaufeln. 
 
Im Anschluss an die Abgüsse wurden die Schaufeln vom Anguss abgetrennt und 
gesandstrahlt, um die keramische Formschale zu entfernen. Die Gussteile wurden 
einer visuellen Inspektion unterzogen, wodurch fehlerhafte Bauteile direkt identi-
fiziert werden konnten, siehe Abbildung 3.22. Die reine optische Betrachtung bie-
tet allerdings nur die Möglichkeit, Oberflächenreaktionen, Risse, Kaltläufe oder 
offenen Lunker zu detektieren. 
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Es wurden weitergehende, zerstörungsfreie Untersuchungen zur Gussteilquali-
tät durchgeführt, indem von alle Dummy-Schaufeln Röntgenbilder angefertigt 
wurden. Durch die Röntgenbilder konnten auch innere Defekte wie Poren, Lunker 
oder Mikrorisse nachgewissen werden. Hierfür wurde der Computertomograph 
XT H 320 LC der Firma XTEC verwendet. In Abbildung 4.35 sind exemplarisch 2 
unterschiedlich gegossene Dummy-Schaufeln abgebildet. 
 
 
Abbildung 3.22: Die beiden globulitisch erstarrten Dummy-Schaufeln zeigen nach 
der visuellen Inspektion keinerlei oberflächliche Fehler. 
 
Um einen Rückschluss von den Erstarrungsbedingungen auf die Gefügeausbil-
dung treffen zu können, wurde eine ausgewählte Schaufel systematisch zerlegt. 
Die einzelnen Segmente der Schaufel wurden für metallographische Untersuchun-
gen eingebettet, geschliffen und poliert. Die Korngrößenverteilung wurde durch 
Längs- und Querschliffe untersucht, die entlang der Hauptachse der Bauteile und 
an den unterschiedlichen Querschnitten durchgeführt wurden. 
Abschließend wurden die globulitisch gegossenen Schaufeln auf ihre Maßhaltig-
keit untersucht, da diese direkt durch die Stabilität der Formschale bestimmt wird. 
Hierfür wurde das 3D-Digitalisierungssystem Comet IV der Firma Steinbichler 
Optotechnik GmbH verwendet. Das System arbeitet mit einer Weißlichtstreifen-
projektion und misst mit einer Genauigkeit im unteren Mikrometerbereich. Als 
Referenzmodell für die 3D-Vermessungen wurde das Wachsmodell der Turbinen-
schaufel verwendet, das auch die Basis für die Wachsaufbauten war. 
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3.6. Gerichtete Erstarrung von Dummy-Gasturbinenschaufeln 
Erst nachdem der Upscalingprozess mit den globulitisch erstarrten Dummy-
Gasturbinenschaufeln erfolgreich war, wurden Versuche unternommen, diese 
großen Bauteile auch gerichtet zu erstarren. Der Anspruch dabei bestand in der 
mechanischen Festigkeit und der chemischen Beständigkeit der Formschale. Das 
Formschalensystem wurde zwar speziell für den Feinguss von FG75 entwickelt, 
allerdings lag zur Zeit der Entwicklung der Fokus nicht auf einer langen Kontakt-
zeit zwischen flüssiger Schmelze und Keramik. Desweiteren ist die maximale Hei-
zertemperatur des Ofens von 1700 °C zu nennen, die eine außerordentliche Belas-
tung für die Anlage darstellt. 
Zu Beginn der Ausarbeitung der gerichteten Erstarrung der intermetallischen 
Legierung FG75 spielte vor allem die Anlagentechnik eine wichtige Rolle. So muss-
ten die ersten Versuche während des Prozesses abgebrochen werden, da es zu 
Kurzschlüssen zwischen Heizern und Graphitisolation kam. Die durch die Kurz-
schlüsse entstandenen Lichtbögen verursachten massiven Abbrand der Heizer bis 
hin zum Schmelzen der Graphitstromschienen. Durch eine Modifikation des Ab-
standes zwischen Heizern und Isolation konnte das Problem nahezu vollständig 
behoben werden. Bei allen weiteren Versuchen zur gerichteten Erstarrung wurde 
die Heizertemperatur zudem auf maximal 1680 °C beschränkt. 
Für die gerichtete Erstarrung wurden die gleichen Dummy-Gasturbinen-
schaufeln verwendet wie bei der globulitischen Erstarrung. Beim Aufbau des 
Wachsbaumes gibt es allerdings eine entscheidende Veränderung, so sind die 
Schaufeln direkt mit der Bodenplatte verbunden, wodurch beim Abguss die flüssi-
ge Schmelze direkt auf die wassergekühlte Kupferkokille (Chill-Plate) gegossen 
wird, siehe hierzu Abbildung 3.23. Die Herstellung der Formschalen inklusive Au-
toklavieren und Brennprozesse wurde entsprechend den Beschreibungen aus Ka-
pitel 3.1.3 durchgeführt. Somit wurden die gleichen Formschalen wie für die glo-
bulitischen Abgüsse verwendet. Abbildung 3.24 zeigt die Anordnung der Thermo-
elemente innerhalb der Dummy-Schaufel. 
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Abbildung 3.23: Wachsbaum für die 
gerichtete Erstarrung von 4 Dummy-
Schaufeln. 
 
Abbildung 3.24: Die Zeichnung der 
Dummy-Gasturbinenschaufel entspricht 
der Geometrie der globulitisch gegosse-
nen Schaufeln. Die schwarzen Punkte 
geben wiederum die Position der Ther-
moelemente an. 
 
Nachdem aus der Parameterstudie zur gerichteten Erstarrung in Kapitel 3.3 der 
Prozessparametersatz DS4 herausgearbeitet wurde, wurde die gerichtete Erstar-
rung der Dummy-Gasturbinenschaufel mit den identischen Parametern 4 mm/min 
Abzugsgeschwindigkeit und 1680 °C Heizertemperatur nachgefahren. Auch bei 
diesem Versuch wurde mit 4 Mantelthermoelementen Typ B die Temperaturmes-
sung durchgeführt. Wie in Abbildung 3.24 waren die 4 Elemente von rechts nach 
links im Deckband eingesetzt.  
Nach erfolgreichem Abguss und Auswertung der Temperaturdaten wurden die 
Dummy-Schaufeln wiederum sandgestrahlt und somit vom Formschalensystem 
befreit. Wie bei den globulitisch erstarrten Dummy-Schaufeln wurden zerstö-
rungsfreie Prüfungen wie visuelle Betrachtung und Röntgenaufnahmen als auch 
zerstörende Prüfungen wie metallographische Schliffe durchgeführt. 
Eine Besonderheit bei der visuellen Inspektion von gerichtet erstarrten Bautei-
len liegt darin, dass nach einer Makroätzung der Oberfläche die Ausrichtung der 
Körner und die Korngrenzen sichtbar werden. Diese Ätzungen wurden mit einer 
Lösung aus HCl und Eisen-(III)-chlorid durchgeführt. Nach einer bestimmten Ver-
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weilzeit in der Ätzlösung wird die Oberfläche mit einer Bürste abgeschruppt und 
mit Alkohol abgespült. Nach dieser Behandlung wird das gerichtete Gefüge der 
Schaufeln wie in Abbildung 4.42 sichtbar. 
Für die metallographische Untersuchung des Gussgefüges wurden vergleichbar 
zur Abbildung 4.37 die Dummy-Schaufeln in 7 Einzelschliffe unterteilt. Die Num-
merierung der Schliffe erfolgt von der Blattspitze bis hin zum Deckband.  
Wie bereits die globulitisch gegossenen Dummy-Schaufeln beim Upscaling-
Prozess, wurden auch gerichtet erstarrte Schaufeln auf ihre geometrische Exakt-
heit vermessenen. Für die 3D-Vermessungen wurde wiederum das 3D-
Digitalisierungssystem Comet IV der Firma Steinbichler Optotechnik GmbH be-
nutzt. Hintergrund dieser Messungen ist die Stabilität der Formschalen zu inter-
pretieren, da die Maßhaltigkeit der keramischen Form direkten Einfluss auf die 
endgültige Geometrie des Gussstücks hat. 
 
3.7. Gerichtete Erstarrung von Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung 
Nach den Arbeiten zur gerichteten Erstarrung stand die Entwicklung der Gieß-
technik für komplexe Testturbinenschaufeln, die unter realen thermischen und 
strömungstechnischen Bedingungen im Heißgasströmungskanal getestet werden 
sollten. Die Turbinenschaufel umfasst zwei Deckbänder, die zum Einen der Fixie-
rung und zum Anderen der Abdichtung zwischen Schaufel und Strömungskanal 
dient. Desweiteren weist das Schaufelblatt ein speziell für den Prüfstand aufgeleg-
tes Profil mit Saug- und Druckseite auf. Zusätzlich sind die Schaufeln noch mit 9 
Kühlkanälen ausgestattet, durch die das Kühlmedium gezielt eingeleitet werden 
kann. Der anspruchsvollste Aspekt der Schaufel stellt aber die geringe Wandstärke 
von 2 mm im Blattbereich dar. In Kombination mit dem massiven oberen und un-
teren Ende ergeben sich auch noch extreme Wandstärkenänderungen. Die Geo-
metrie wurde vom Institut für Dampf- und Gasturbinen der RWTH Aachen Univer-
sity ausgelegt. Diese geometrischen Vorgaben wurden am Gießerei-Institut in ei-
nen 3D CAD-Datensatz umgesetzt, auf dessen Basis die Wachsmatrize in Abbildung 
3.25 gefräst wurde. 
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Abbildung 3.25: Die Wachsmatrize zur Herstellung der Wachsmodelle umfasst 
insgesamt 8 Einzelteile. 
 
In Abbildung 3.26 sind zwei Wachsmodelle mit bereits integrierten Keramikker-
nen aus Ti-Invest T abgebildet. Die Herstellung der Kerne erfolgte nach der glei-
chen Vorgehensweise, wie sie bereits ausreichend in Kapitel 3.1.2 dargestellt wird. 
Abbildung 3.27 zeigt noch einmal einen Satz Kerne, der aus neun einzelnen Kernen 
besteht. Da sowohl die Anfertigung als auch das Einsetzen der Kerne in das 
Wachsmodell von Hand geschieht, ist der Zeitaufwand für die Modellherstellung 
außerordentlich hoch. Nachdem die Kerne in das Wachsmodell eingesetzt sind, 
mussten der innere Freiraum des Wachsteils ebenfalls mit Wachs verschlossen. Da 
die Keramikkerne aus Ti-Invest T und die keramische Formschale unterschiedli-
che Wärmeausdehnungskoeffizienten besitzen, wird jeweils eine Kernmarke 
hauchdünn mit Paraffin überzogen, so dass auf einer Seite der Kerne ein Loslager 
entsteht. Erst durch das Loslager wird garantiert, dass die Kerne den Sinterpro-
zess der Formschale überstehen. 
Wie bereits in Kapitel 3.5 gezeigt, waren auch bei dieser Bauteilgeometrie die 
Standardgießparameter zur globulitischen Erstarrung (zur genauen Beschreibung 
Kapitel 3.1.3) der Ausgangspunkt für die nachfolgend beschriebene Gießprozess-
entwicklung. 
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Abbildung 3.26: Wachsmodelle der Gas-
turbine mit von Hand eingesetzten Ker-
nen aus Ti-Invest T. 
 
Abbildung 3.27: Ein Satz Keramikkerne 
besteht auf 9 einzelnen Kernen, wobei 
die filigransten Kerne nur eine Dicke 
von 2 mm aufweisen. 
 
Bei der ersten Gießserie wurden insgesamt neun Schaufeln abgegossen. Der ers-
te Abguss wurde mit den Standardprozessparametern zur globulitischen Erstar-
rung und der Ursprungsgeometrie, wie sie in Abbildung 3.26 dargestellt ist, durch-
geführt. Ab dem zweiten Versuch wurde die Vorwärmtemperatur der Formschale 
von 1450 °C auf 1600 bzw. 1650 °C deutlich erhöht, um die Formfüllung zu ver-
bessern. Mit dem dritten Versuch wurde zusätzlich noch die Formschale mit einer 
Zwischenschicht aus Styroporkugeln besandet, um einen Spannungsaufbau durch 
die Form während der Erstarrung zu verringern. Der vierte Abguss wurde mit ei-
ner erheblich reduzierten Abkühlrate während des Duktil-Spröd-Übergangs gefah-
ren. 
Da die Versuche zur globulitischen Erstarrung der Gasturbinenschaufel keinen 
Erfolg brachten, wurden die Schaufeln im Anschluss gerichtet erstarrt. Durch die 
höhere Formschalentemperatur bei der gerichteten Erstarrung sollen Kaltläufe 
verhindert werden und die durch die Abzugsbewegung der Formschale von unten 
nach oben verlaufende Erstarrung soll die Dichtspeisung der Schaufeln ermögli-
chen. 
Innerhalb der ersten drei Versuche zur gerichteten Erstarrung wurden insge-
samt zehn Schaufeln gegossen. Im ersten Versuch I.a) wurden drei Schaufeln mit 
der identischen Geometrie vergossen. Um Spannungsspitzen in den Gussteilen 
während der Erstarrung zu vermeiden, wurde wieder eine Schicht mit Styropor-
kugeln in die Formschale integriert. Da auch diese Schaufeln nicht fehlerfrei bzw. 
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rissfrei entformt werden konnten, wurde die Bauteilgeometrie abgeändert. Wie in 
Abbildung 3.28 zu erkennen ist, wird die Geometrie der Gasturbinenschaufel ver-
einfacht, indem das obere Deckband durch eine Verlängerung des Schaufelblatts 
substituiert wird.  
Da alle bis zu diesen Zeitpunkt gegossenen Schaufelgeometrien unabhängig vom 
Gießprozess und vor der Formschalenvariation als Gemeinsamkeit die Wandstär-
ke von 2 mm im Blattbereich besaßen, wird in der dritten Versuchsserie III.) mit 
der Aufdickung der Wandstärke experimentiert. Für die Aufdickung der Wand-
stärke wurden 2 mm dicke Wachsplatten auf das Wachsmodell mit einem Deck-
band aufgebracht, siehe Abbildung 3.29. 
 
 
Abbildung 3.28: Vereinfachtes Wachsmodell der Gasturbinenschaufel mit nur ei-
nem Deckband. 
3 Experimentelle Arbeiten 
67 
 
Abbildung 3.29: Wachsmodell der Gasturbinenschaufel mit einem Deckband und 
einer um 2 mm aufgedickten Wandstärke. 
 
Da die bisherigen Abgüsse keine fehlerfreien Schaufeln aus FG75 lieferten, aber 
zumindest bei den Kernen positive Ansätze hinsichtlich thermischer, mechani-
scher und chemischer Stabilität sowie Entformbarkeit zeigten, wurde zum Ende 
der Versuchsserie ein Abguss mit der Nickelbasislegierung CMSX-6 durchgeführt, 
um die Eignung der keramischen Kerne nachzuweisen. 
Die Gasturbinenschaufel aus CMSX-6 wurde auch gegossen, um ein Schaufel für die 
Untersuchung unter realen thermischen und strömungstechnischen Bedingungen 
im Heißgasströmungskanal einsetzen zu können, und wurde deshalb auch auf ihre 
Maßhaltigkeit geprüft. Anhand des bereits erwähnten 3D-Vermessungsverfahren 
wurde der 3D-Scan der Schaufel mit dem 3D-CAD Datensatz der Wachsmatrize 
abgeglichen. 
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3.8. Numerische Simulation zur gerichteten Erstarrung von NiAl-
Bauteilen 
Grundlage für eine präzise numerische Beschreibung des Erstarrungsprozesses ist 
ein zuverlässiger thermophysikalischer Datensatz. Im Vorfeld dieser Arbeit wurde 
am Gießerei-Institut ein umfassender Materialdatensatz erarbeitet. Dieser basiert 
zu Teilen auf experimentell bestimmten Daten, Literaturquellen als auch thermo-
physikalischen Berechnungen mit Thermocalc. Da alle Eigenschaften, die für die 
Betrachtung des Erstarrungsprozesses wichtig sind, sowohl von der Liquidus- als 
auch von der Solidustemperatur beeinflusst werden, ist die genaue Kenntnis die-
ser Werte Voraussetzung für einen guten Datensatz. Da die Solidus- und die Liqui-
dustemperatur abhängig von der genauen chemischen Zusammensetzung sind, 
wurde eine DSC-Analyse des in dieser Arbeit verwendeten Einsatzmaterials 
durchgeführt, siehe Abbildung 3.30. Das Ergebnis dieser Untersuchung war abwei-
chend von bekannten Literaturwerten. Allerdings werden auch unterschiedliche 
Angaben in der Literatur genannt. Die hier bestimmte Solidus- und Liquidustem-
peratur betragen 1427 °C bzw. 1600 °C. Die latente Wärme wurde mit 317 J/g be-
stimmt. Diese neuen Daten wurden in einen neuen leicht modifizierten Datensatz 
eingearbeitet und sind streng genommen nur für diese Legierungszusammenset-
zung zuverlässig. 
 
 
Abbildung 3.30: Die DSC-Analyse der Legierung FG75 wurde am MPIE in Düssel-
dorf durchgeführt. 
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Die neuen Werte der Liquidus- und Solidustemperatur sowie der latenten Wär-
me wurde in die Materialdaten „Lambda“ (Wärmeleitfähigkeit), „gvont“ (Anteil 
erstarrter Schmelze) und „rhocp“ (Wärmekapazität abhängig von der Dichte), die 
für das Simulationsprogramm CASTS notwendig sind, eingearbeitet. Darüber hin-
aus wurden auch Wärmeübergänge zu angrenzenden Materialien modifiziert. Da 
der Wärmeaustrag aus der Schmelze hauptsächlich durch Wärmeleitung zur Chill-
Plate und zur Formschale abläuft und sich die Wärmeleitung im flüssigen und fes-
ten Zustand stark unterscheidet, ist die Anpassung der Wärmeübergänge zwischen 
Schmelze und Chill-Plate sowie zwischen Schmelze und Formschale an das geän-
derte Erstarrungsintervall von entscheidender Bedeutung. 
Das Programm CASTS beruht auf der Finite-Elemente-Methode (FEM) und er-
möglicht so eine Modellierung nichtlinearen Materialverhaltens sowie die Darstel-
lung kompliziert geformter Geometrien. Weitere Vorteile, die sich durch die Ver-
wendung von CASTS ergeben, sind die Nutzung eines Formschalengenerators und 
die Berücksichtigung der Strahlung zwischen Heizer und Formschale durch die 
Berechnung von Sichtfaktoren. Der Formschalengenerator überzieht das Modell 
an konkaven Ecken mit dünneren Formschalenpartien, während konvexe Bereiche 
aufgedickt werden, dies entsprechend der realen Benetzung des Schlickers. CASTS 
berechnet den zeitlichen Temperaturverlauf in der Form und Schmelze unter Be-
rücksichtigung der freiwerdenden, latenten Wärme als Funktion des Phasenver-
hältnisses fest-flüssig und dem Wärmeübergangswiderstand an der Phasengrenz-
fläche. Da das Gießen von FG75 nur im Vakuum möglich ist, ist der Wärmeaus-
tausch durch Strahlung hier der dominierende Mechanismus der Wärmeübertra-
gung. Dieser Wärmeaustausch zwischen Ofen und Formschale ist nur mit Hilfe ei-
ner sehr präzisen Strahlungsberechnung möglich, da jedes Oberflächenelement 
mit jedem anderen “sichtbaren“ Element Wärme austauscht. Der Strahlungsaus-
tausch zwischen zwei Flächen wird durch den so genannten Sichtfaktor bestimmt. 
 
3.8.1. Erstarrungssimulationen von Dummy-Gasturbinenschaufeln 
Die Verwendung von CASTS ermöglicht die Änderung der Akkühlrate der Heizer 
während des Erstarrungsvorganges zu simulieren. Sehr wichtig für die genaue Be-
schreibung des Gießprozesses ist der Übergang von der hohen zur niedrigen Ab-
kühlrate, so dass mit einer Abkühlrate von 2,5 K/min langsam durch den Duktil-
Spröd-Übergang abgekühlt wird. In Abbildung 3.31 ist die Heizereinheit des 
Bridgman-Ofens nachgebildet. Die zentral angeordnete Formschale mit den beiden 
umliegenden Heizern und der zum restlichen Ofen abschließenden Isolierung ist 
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gut zu erkennen. Die hier simulierte globulitische Erstarrung für den Upscaling-
prozess wird durch ein genau programmiertes Abkühlprogramm der Heizerele-
mente gesteuert. 
 
 
Abbildung 3.31: Dargestellt ist in hellblau die Solidusisotherme, die verdeutlicht, 
dass die Erstarrung von unten und von den Seiten hin zu den massiven Bauteilbe-
reichen, den Speisern und dem Eingusstrichter, verläuft. 
 
Die hier dargestellte räumliche Nachbildung der Ofenumgebung ist der erste 
Schritt des sogenannten „Pre Processings“. Durch anschließendes Einlesen der Ma-
terialdatensätze der beteiligten Materialien wie FG75, Al2O3-Formschale, Gra-
phitheizer und Graphitisolation, Definition sinnvoller Wärmeübergänge, Festle-
gung von Anfangsbedingungen, sowie das Setzen der „Boundry Conditions“ wer-
den die Eingaben der Simulation komplettiert. 
Im Anschluss an die Simulation des globulitischen Erstarrungsprozesses wurde 
auch die gerichtete Erstarrung von FG75 simuliert. Für die Simulationen musste 
die Vernetzung des Ofens modifiziert werden. Für die gerichtete Erstarrung cha-
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rakteristische Bauteil- und Formschalengeometrien wurden vernetzt, die auf der 
Unterseite direkten Kontakt zu der Chill-Plate (Kühlkokille) bieten. Weiterhin 
wurde in die Unterseite der Isolation (Baffle) zentral eine Öffnung gesetzt, so dass 
die Formschale nach unten abgezogen werden kann. Um die Simulation so realis-
tisch wie möglich zu gestalten, wurde auch der Kühlring unterhalb des Baffles be-
rücksichtigt. 
Es wurden die Versuche mit 2,5 mm/min und 4 mm/min bei jeweils 1680 °C 
Heizertemperatur simuliert. Da der Unterschied hauptsächlich in der etwas höhe-
ren Abzugsgeschwindigkeit liegt, ist im Folgenden nur die Simulation mit dem Pa-
rametersatz DS4 (vergleiche Kapitel 3.3) illustriert. 
Im Anschluss an die eigentliche Simulationsrechnung wird im „Post Processing“ 
die Auswertung von Temperaturverläufen innerhalb des Bauteils durchgeführt. 
Die aus den Gussteilen bekannten Referenzpunkte der Thermoelemente können in 
der Simulation nachgebildet werden, in dem die genauen Koordinaten per Tasta-
tur eingegeben werden. Allerdings stellen diese Ergebnisse immer nur eine nähe-
rungsweise Lösung dar, weil die Koordinaten der Thermoelementpositionen nicht 
zwangsläufig Knotenpunkte des FEM-Netzes sind, an denen die Ergebnisse der 
Simulationsrechnung erzeugt werden. 
 
3.8.2. Erstarrungssimulationen von Gasturbinenschaufeln mit Innenküh-
lung 
Als Basis für die Simulationen der Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung wurde 
das FEM-Netz der Simulationen für die Dummy-Gasturbinen genutzt. Wie in Ab-
bildung 3.32 zu sehen ist, ist der Aufbau der Gusstraube und somit der Formschale 
verändert. Die restlichen Bauteile im Ofen wie Grahpitheizer, Chill-Plate, Kühlring, 
Isolation und Ofenwände sind identisch. Die innenliegenden keramischen Kerne in 
Verbindung mit der dünnen Wandstärke von nur 2 mm und der gekrümmten 
Saug- und Druckseite des Schaufelblatts erfordern ein deutlich feineres FEM-Netz 
zur ausreichend genauen Beschreibung der Schaufelgeometrie. Damit sich dieser 
gesteigerte Aufwand nicht in der Rechenzeit der Simulation niederschlägt, konnte 
die Gusstraube dank ihrer rotationsymmetrischen Form geviertelt werden, d. h. es 
muss nur ein Viertel der Geometrie gerechnet werden und für die Visualisierung 
der Ergebnisse im „Post Processing“ wird die Viertelgeometrie gespiegelt. 
Auch die Anfangs- und Randbedingungen sowie die Wärmeübergänge, etc. wur-
den aus der gerichteten Erstarrungssimulation der Dummy-Gasturbinenschaufeln 
übernommen. 
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Abbildung 3.32: Darstellung des angepassten FEM-Netzes für die Simulation der 
Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung. Zur Reduzierung der Rechenzeit ist nur 
ein Viertel des Ofens vernetzt, dass für die Auswertung gespiegelt wird um die 
vollständige Geometrie zu erhalten. 
  
4 Ergebnisse und Diskussion 
73 
 Ergebnisse und Diskussion 4.
4.1. SiO2-freies Kernmaterial für den NiAl-Feinguss 
4.1.1. Untersuchungen der dünnwandigen Feingusskerne 
Neben der thermischen, chemischen Stabilität sowie der Entformbarkeit nach dem 
Abguss ist vor allem die Formgebung der Kerne durch Gießen eine entscheidende 
Eigenschaft. Da die untersuchten Kernmaterialien NH-Schlicker, Mowiol-Schlicker 
Y2O3-Schlicker als auch Ti-Invest T von vornherein nach ihrer chemischen und 
thermischen Beständigkeit gegenüber der NiAl-Legierung FG75 ausgewählt wur-
den, war die Art und Weise der Verarbeitung Gegenstand der Untersuchungen. Die 
anderen Eigenschaften konnten erst nach der Anfertigung fehlerfreier Kerne im 
Feingussprozess selber untersucht werden. Die nähere Auswahl der Kernmateria-
lien erfolgte innerhalb der Versuchsserie in Kapitel 3.1.3. Die Tabelle 4.1 zeigt ei-
nen Überblick der getesteten Kernmaterialien. Zusätzlich zu den in dieser Arbeit 
ausführlich getesteten Kernmaterialien Mowiol, Mowiol/Sand-Gemisch und Ti-
Invest T wurden noch weitere Varianten untersucht, die zwar hier aufgelistet sind, 
aber aufgrund der unzureichenden Eignung nicht weiterverfolgt wurden. Aus-
schussgründe sind unzureichende Grünfestigkeit, schlechte Oberflächengüte, Riss-
indizierung ins Gussteil, oder keine Entformbarkeit. Vor allem die Varianten 6, 9 
und 10 Mowiol-Schlicker/ Al2O3-Sand, Ti-Invest T (100 g auf 20 g Wasser) bzw. 
T-Invest T (100 g auf 17 g Wasser) sind gut geeignet. 
Da die Varianten 2, 4 und 5 nur aus Mowiol-Schlicker bestehen und somit auf 
keramischen Mehlen als Grundstoff basieren, ergeben sich sehr dichte Kerne, die 
nach dem Sintern eine hohe Festigkeit, sehr gute chemische Beständigkeit und 
Oberflächengüte aufweisen. Die drei keramischen Mehle, die hier Anwendung fin-
den, weisen laut Herstellerangaben Partikelgrößen von 3, 30 – 70 und 150 µm auf. 
Anhand einer lasergranulometrischen Untersuchung des Schlickers konnte eine 
exakte Korngrößenverteilung, wie sie im Schlicker vorliegt, bestimmt werden. Ab-
bildung 4.1 zeigt das Ergebnis der Lasergranulometrie. Es zeigen sich 3 Kornfrak-
tionen, wobei die erste Fraktion eine Korngröße von etwa 2 - 3 µm, die zweite eine 
Korngröße von ca. 50 µm und die dritte Fraktion eine durchschnittliche Partikel-
größe von 250 µm aufweist. Aus der Messung zeigt sich, dass die ersten beiden 
Kornfraktionen gut im Schlicker dispergiert sind, da sich die Messergebnisse mit 
den Herstellerangaben decken. Da die dritte detektierte Fraktion einen deutlich 
höheren Wert als die Herstellerangaben aufweist, spricht dies für eine Agglomera-
tion und somit einer nicht vollständigen Dispersion der Partikel. Die genaue men-
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genmäßige Verteilung der keramischen Einsatzstoffe ergibt sich aus der prozentu-
alen Verteilungsfunktion und stimmt gut mit den Angaben im Schlickerrezept 
überein. Bei allen drei Fraktionen handelt es sich um hochreine Al2O3-Mehle. 
 
Tabelle 4.1: Untersuchungen der verschiedenen Kernmaterialien ergaben, dass für 
eine weitere Betrachtung nur die Varianten 6, 9 und 10 in Frage kommen. 
Variante Kernmaterial 
Formgebungsver-
fahren 
Bemerkung 
1 
NH-Schlicker; 
1 Std. gesintert 
Schlickerguss Gussteil gerissen, Kerne 
nicht entformbar 
2 
Mowiol-Schlicker; 
1 Std. gesintert 
Schlickerguss Gussteil gerissen, Kerne 
nicht entformbar 
3 
NH-Schlicker; 
3 Std. gesintert 
Schlickerguss Gussteil gerissen, Kerne 
nicht entformbar 
4 
Mowiol-Schlicker; 
3 Std. gesintert 
Schlickerguss Gussteil gerissen, Kerne 
nicht entformbar 
5 
Mowiol-Schlicker; 
5 Std. gesintert 
Schlickerguss Gussteil gerissen, Kerne 
nicht entformbar 
6 
Mowiol/Al2O3-Sand Silikonformguss Gussteil i. O., Kerne 
entformbar 
7 
Y2O3/ Al2O3_Sand Silikonformguss Gussteil i. O., Kerne 
teilweise entformbar 
8 
Y2O3 Silikonformguss Gussteil i. O., Kerne 
teilweise entformbar 
9 
Ti-Invest T 100 g 
auf 20 g Wasser 
Silikonformguss Gussteil i. O., Kerne 
entformbar 
10 
Ti-Invest T 100 g 
auf 17 g Wasser 
Silikonformguss Gussteil i. O., Kerne 
entformbar 
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Abbildung 4.1: Ergebnis der Lasergranulometrie des modifizierten Mowiol-
Schlickers. 
 
Da dieser Schlicker nur auf keramischen Mehlen basiert, bildet er somit sehr 
dicht gepackte Kerne, die sich nach dem Sintern durch extrem hohe Festigkeiten 
auszeichnen. 
Am Beispiel der Variante 2 Mowiol-Schlicker (1 Std. gesintert) im Schlickerguss 
hergestellt, wurden Entformungsversuche stellvertretend für alle Schlickergussva-
rianten durchgeführt. Die Variante 2 wurde ausgewählt, da der Mowiol-Schlicker 
als Kernmaterial den Anknüpfungspunkt zu den vorangegangenen Untersuchun-
gen am Gießerei-Institut darstellt. Wie aus der Tabelle 4.1 ersichtlich, können mit 
Mowiol-Kernen keine rissfreien Bauteile gegossen werden. Desweiteren ließen 
sich in keinem Fall die Kerne mechanisch per Sandstrahlen entformen. Deswegen 
wurden Methoden wie Wasserstrahlschneiden und Auslaugen zum Entformen der 
Kerne untersucht, siehe hierzu Abbildung 4.2 und Abbildung 4.3. Das Wasser-
strahlschneiden bietet sich an, da es eine höchstpräzise Schnitteführung ermög-
licht und solch eine Anlage am Institut vorhanden ist. In Abbildung 4.2 ist der nach 
dem Wasserstrahlschneiden zerstörte Demonstrator dargestellt. 
Das chemische Auslösen der Kerne mittels Lauge brachte auch keinen Erfolg, da 
die Kerne nicht ausgelöst werden konnten. Die Abbildung 4.3 zeigt die völlig kor-
rodierten und zerstörten Demonstratoren, die für 5 Std. in 560 °C heißer Lauge 
behandelt wurden. 
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Abbildung 4.2: Nach dem Wasserstrahl-
schneiden zerstörter Demonstrator mit 
Mowiol-Kernen. 
 
Abbildung 4.3: Die beiden Demonstrato-
ren zeigen nach der Laugenbehandlung 
deutliche Korrosion. 
 
Bei der oben angesprochenen Variante 6 liefert der Schlicker die Grünfestigkeit 
und die groben Bestandteile dienen als Füllstoff. Der gesamte Kern ist nicht so 
dicht versintert und lässt sich nach dem Abguss gut ausformen. Auch das kerami-
sche Material Ti-Invest T aus den Varianten 9 und 10 hat, wie die REM-Aufnahme 
in Abbildung 4.4 zeigt, grobe Al2O3-Partikel und feines CaO, wodurch ebenfalls die 
Entformbarkeit gewährleistet wird. 
Da es keine Herstellerangaben zur Zusammensetzung der Masse und der Men-
genverteilung der einzelnen Komponenten gibt, wurde sowohl eine Röntgen-
Fluoreszenz-Analyse (RFA) als auch Rasterelektronenmikroskopie durchgeführt. 
Die Ergebnisse der RFA, die am Institut für Gesteinshüttenkunde der RWTH 
Aachen University durchgeführt wurden, ergaben, dass der größte Anteil mit 
94,32 % auf Al2O3 entfällt. Weiterhin ist CaO mit 5,32 % in nennenswerten Mengen 
und Spuren von TiO2, Fe2O3, Na2O und MgO enthalten, siehe Tabelle 4.2. Die Analy-
se bestätigte, dass kein SiO2 in dem Material enthalten ist. Die Aufnahme mit dem 
Rasterelektronenmikroskop in Abbildung 4.4 veranschaulicht die unterschiedli-
chen Korngrößen der enthaltenen Fraktionen. Das große Korn, das quasi das ge-
samte Bild ausfüllt, ist Al2O3. Die kleinen weißen Ablagerungen auf dem Korn sind 
CaO. Verifiziert wurde diese Annahme durch eine EDX-Analyse des Kernmaterials, 
die auch mit den Ergebnissen der RFA korrespondiert. 
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Tabelle 4.2: Ergebnisse der RFA zeigen die prozentualen Bestandteile der 
Kernmasse Ti-Invest T. Der überwiegende Anteil ist Al2O3. 
Komponente Wert [%] 
SiO2 0,00 
Al2O3 94,28 
Fe2O3 0,04 
TiO2 0,02 
CaO 5,32 
MgO 0,15 
K2O 0,00 
Na2O 0,19 
Summe 100,00 
GV 1050 °C 0,72 
 
 
Abbildung 4.4: REM-Aufnahme zeigt das Kernmaterial Ti-Invest T bei 1500facher 
Vergrößerung. Deutlich sind die verschieden Kornfraktionen zu erkennen. 
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Die Eignung der Materialien aus den Varianten 6, 9 und 10 wird durch die riss-
frei gegossenen Demonstratoren untermauert, die in Abbildung 4.5 und Abbildung 
4.6 zu sehen sind. 
Die bereits angesprochene geringe Grünfestigkeit der reinen Mowiol-
Schlickerkerne ist auch bei den Kernen der Variante 6 zu beobachten, weshalb 
auch hier viele Kerne schon bei der Entnahme aus der Silikonform brechen. Die 
Variante 6 bestehend aus Mowiol-Schlicker und Al2O3-Sand (0,12 bis 0,25 mm 
Korngröße) im Mischungsverhältnis 150 g Schlicker zu 250 g Sand, resultiert in 
rissfreien Bauteilen, siehe Abbildung 4.5. Die bereits angesprochene geringe Grün-
festigkeit dieser Kerne sorgt dafür, dass die Reproduzierbarkeit stark einge-
schränkt ist, da ein Großteil der Kerne schon beim Entnehmen aus der Silikonform 
bricht. 
Die Kerne aus Ti-Invest T der beiden Varianten 9 und 10 unterscheiden sich nur 
in der Zugabe von Wasser. Die geringfügig höhere Wassermenge (20 g anstatt von 
17 g) verbessert die Gießfähigkeit der Masse erheblich, wodurch bessere Oberflä-
chen und weniger Innendefizite (Luftblasen) entstehen. Besonders hervorzuheben 
sind die rissfreien Bauteile und die relativ einfache Entformbarkeit mittels Sand-
strahlen, siehe Abbildung 4.6. 
 
 
Abbildung 4.5: Rissfrei gegossener De-
monstrator mit den Kernen der Varian-
te 6. 
 
Abbildung 4.6: Ein ebenfalls rissfreies 
Gussteil mit Kernen der Variante 10. 
 
Die Betrachtung des Schlickerguss- und Silikonformgussverfahrens als Herstel-
lungsverfahren für die Kernherstellung zeigt eindeutig auf, dass die beiden Verfah-
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ren für den Zweck des Einzelteil- bzw. Kleinserienfertigung Anwendung finden 
können. 
Der Schlickerguss zur Kernherstellung ist ein bekanntes Verfahren zum kontur-
nahen einfachen Herstellen von Einzelteilen und Kleinserien, das in der Keramik-
industrie schon seit Jahrzenten verwendet wird. Gründe, warum dieses Verfahren 
auf seine Eignung untersucht wurde, sind kostengünstige und technische Reali-
sierbarkeit. Allerdings bietet es zur Herstellung von Feingusskernen mit den hier 
verwendeten keramischen Materialien nicht die nötigen Voraussetzungen. Um die 
aus dem Formschalensystem bekannten NH- und Mowiol-Schlicker für das 
Schlickergießen in die porösen Gipsformen tauglich zu machen, muss der Binder-
gehalt auf max. 1,5 % reduziert werden. Dieser reduzierte Bindergehalt führt je-
doch zu einer geringen Grünfestigkeit, was sich wiederum in einer Vielzahl gebro-
chener Grünlinge äußert, vergleiche hierzu Abbildung 3.3. 
Das Silikonformgussverfahren ist ebenfalls gut geeignet, einfach und günstig ke-
ramische Feingusskerne herzustellen. Durch die glatte und nicht benetzende Sili-
konoberfläche sind konturnahe Kerne mit hoher Oberflächengüte reproduzierbar 
herzustellen. Im Silikonformguss sind auch keramische Mischungen aus Schlicker 
und Al2O3-Sand nutzbar. Auch das kommerziell erhältliche Material Ti-Invest T 
konnte dadurch zum Einsatz kommen. Vor allem für die Kernherstellung mit der 
Kombination aus Schlicker bzw. feinsten keramischen Partikeln und groben Be-
standteilen wie dem Al2O3-Sand (0,12 bis 0,25 µm) eignet sich der Silikonform-
guss. 
Durch die Modifikation der Silikonformen mit dem stützenden Aluminiumrah-
men, wie er in Abbildung 3.5 illustriert ist, war es außerdem möglich, die dünn-
wandigen und filigranen Kerne für die Gasturbinenschaufeln (Kapitel 3.7) in aus-
reichender Stückzahl für diese Arbeit herzustellen. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass für die Formgebung der hier ver-
wendeten Kerne der Silikonformguss am besten geeignet ist. Aufgrund der Eigen-
schaften bei der Herstellung, der Verarbeitung, dem späteren Abguss und die 
Nachbearbeitung eignet sich das kommerzielle Material Ti-Invest T am optimals-
ten. 
 
4.1.2. Mechanische Eigenschaften des SiO2-freien Kernmaterials 
Nach Auswahl des geeigneten Kernmaterials Ti-Invest T wurden die mechani-
schen Kennwerte nur an diesem Material bestimmt. Für die Beschreibung der Bie-
ge- und Druckfestigkeit wurden jeweils Probekörper entsprechend der Normen 
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DIN EN 843-1, EN 993 und DIN 51104 angefertigt, siehe hierzu auch Abbildung 
3.9. Da es sich bei dem Kernmaterial um einen spröden keramischen Werkstoff 
handelt, wurden für die Ermittlung der jeweiligen Festigkeiten mindestens 30 
Probekörper hergestellt und mit Hilfe der Weibullanalyse statistisch ausgewertet.  
In Abbildung 4.7 sind exemplarisch die Ergebnisse der geprüften grünfesten 
Biegeriegel dargestellt. Es ist die Biegebruchspannung gegen die Bruchwahr-
scheinlichkeit aufgetragen. Hierfür werden die gemessenen Biegebruchspannung 
der Größe nach aufgelistet und entsprechend die Bruchwahrscheinlichkeit F zu 
geordnet. Weiterhin ist deutlich zu sehen, dass die Biegeriegel, wie für keramische 
Proben typisch, sehr weit streuen. 
 
 
Abbildung 4.7: Die gemessenen Biegebruchspannungen der einzelnen Biegeriegel 
sind entsprechenden Bruchwahrscheinlichkeiten zugeordnet. 
 
Mit der von Weibull entwickelten Theorie, die auf dem Konzept des Versagens 
aufgrund des schwächsten Gliedes beruht, lässt sich das Streuverhalten der Fes-
tigkeit keramischer Materialien mathematisch gut beschreiben. Weibull stellte 
fest, dass das Versagen spröder Materialien durch folgende Gleichung beschrieben 
werden kann. 
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Hierbei ist F die Bruchwahrscheinlichkeit, σc die Bruchspannung, σ0 die charak-
teristische Festigkeit und m das Weibullmodul. Die einzelnen Größen lassen sich 
wie folgt erklären: 
 F ist die Bruchwahrscheinlichkeit 
 σc sind die im Versuch ermittelten Bruchspannungen 
 σ0 ist der Wert bei der 63.2% aller Proben versagen. Diese Kennzahl wird 
auch mittlere Festigkeit genannt. 
 m ist das Weibullmodul und Maß für die Streuung der Festigkeitswerte. Je 
größer m ist, desto enger liegen die gemessenen Festigkeiten zusammen. 
Je enger die Festigkeitswerte zusammen liegen, desto genauer kann eine 
Vorhersage über die Belastung getroffen werden, bei welchen ein Bauteil 
der gleichen Machart versagen wird. Je höher m desto höher ist die Zuver-
lässigkeit der Vorhersage. 
 
Um die Weibull-Verteilung einfacher nutzen zu können, wird sie häufig doppelt 
logarithmiert, wodurch sich eine lineare Funktion ergibt: 
 
    
 
   (  )
                   
     
            
 
Durch doppeltes Logarithmieren der Weibull-Gleichung und durch Logarithmie-
ren der Biegebruchspannung ergibt sich das doppelt logarithmische Weibull-
Diagramm, das in Abbildung 4.8 exemplarisch für die Biegefestigkeit des grünfes-
ten Ti-Invest T dargestellt ist. Aus diesem Diagramm lässt sich anhand der Stei-
gung der Ausgleichsgeraden das Weibull-Modul m bestimmen. 
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Abbildung 4.8: Aus dem doppelt logarithmischen Weibull Diagramm lassen sich 
das Weibull-Modul m und die charakteristische Festigkeit σ0 bestimmen. 
 
In Tabelle 4.3 sind die Ergebnisse der Biege- und Druckversuche zusammenge-
stellt. Die charakteristische Biegefestigkeit σ0 beträgt im Grünzustand 77,1 MPa 
und hat ein Weibullmodul m von 5,1. Die gemessene Biegefestigkeit im gesinterten 
Biegeriegel, die aus der gleichen Charge hergestellten wurden, ergibt ein σ0 von 
39,9 MPa mit einem Weibullmodul von 4,9. 
Der Wert für die Druckfestigkeit wurde im Grünzustand mit 11,4 MPa und einem 
Modul von 6,7 ermittelt. Im Gegensatz zur Biegefestigkeit besitzen die Probekör-
per zur Bestimmung der Druckfestigkeit im gesinterten Zustand eine andere Grö-
ße und sind somit auch nicht aus der jeweils gleichen Charge. Anhand der gesin-
terten Probekörper lässt sich mittels der Weibullanalyse die charakteristische Fes-
tigkeit σ0 von 6,3 MPa mit einem Weibullmodul von 6,1 auswerten. 
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Tabelle 4.3: Die charakteristischen Festigkeiten für das keramische Material Ti-
Invest T ermittelt nach Weibull. 
 
 
charakteristische 
Festigkeit σ0 
[MPa] 
Weibullmodul 
„m“ 
Anmerkung 
Biegefestigkeit 
grünfester  
Ti-Invest T 
Proben 
77,1 5,1 
kleines Modul spricht für 
eine hohe Streuung und 
deutet auf Aufbereitungs- 
und Formgebungsfehler 
hin 
Biegefestigkeit 
gesintert  
Ti-Invest T 
Proben 
39,9 4,9 
kleines Modul spricht für 
eine hohe Streuung und 
deutet auf Aufbereitungs- 
und Formgebungsfehler 
hin 
Druckfestigkeit 
grünfester  
Ti-Invest T 
Proben 
11,4 6,7 
kleines Modul spricht für 
eine hohe Streuung und 
deutet auf Aufbereitungs- 
und Formgebungsfehler 
hin 
Druckfestigkeit 
gesintert  
Ti-Invest T 
Proben 
6,3 6,1 
kleines Modul spricht für 
eine hohe Streuung und 
deutet auf Aufbereitungs- 
und Formgebungsfehler 
hin 
 
Auffällig ist, dass sowohl die Biege- als auch die Druckfestigkeiten in den gesin-
terten Probekörpern kleiner sind als im Grünzustand. Auch die zugehörigen 
Weibullmodule sind im Grünzustand kleiner. Die Herstellerangaben von 
Ti-Invest T sagen aus, dass das Material nicht höher als 900 °C gesintert werden 
soll, da ansonsten Schädigungen des Materials verursacht werden können. Bei den 
hier verwendeten Brenntemperaturen von 1450 °C erfährt das Material also be-
reits eine Vorschädigung. Die Brenntemperatur ist allerdings ganz bewusst so 
hoch gewählt worden, da die Kerne zusammen mit der Formschale den Sinterpro-
zess für die keramische Formschale durchlaufen müssen und sich nur so die reale 
Festigkeit der Kerne beim Abguss simulieren lässt. Diese abnehmenden Biege- und 
Druckfestigkeiten nach dem Sintern bestätigen somit die Herstellerangaben. 
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Die geringere Festigkeit nach dem Sintern der Kerne bietet jedoch immer noch 
genügend Beständigkeit, um den Kontakt mit der flüssigen Schmelze zu überste-
hen und ermöglicht gleichzeitig noch die mechanische Entformbarkeit der Kerne 
nach dem Abguss. Somit lässt sich sagen, dass eine Steigerung der Festigkeit die 
Stabilität der Kerne vor und während des Abgusses erhöht, gleichzeitig aber die 
Entformbarkeit erschwert und umgekehrt. 
Weiterhin sind die bestimmten Module in Tabelle 4.3 alle relativ klein, was auf 
eine hohe Streuung der Messwerte, verursacht durch Aufbereitungs- und Formge-
bungsfehler, hindeutet. Diese große Streuung ist auch in Abbildung 4.7 zu erkenn-
nen. Allgemein lässt sich sagen, dass Aufbereitungsfehler durch Agglomerate, 
chemische Inhomogenität oder anorganische Einschlüsse und Formgebungsfehler 
durch organische Einschlüsse, Texturen oder Oberflächenfehler hervorgerufen 
werden. Diese Art von Defekten weist eine typische Größe von 10 µm für Aufberei-
tungsfehler bzw. 100 µm für Formgebungsfehler auf. 
Abschließend lässt sich festhalten, dass die Kombination aus dem Herstellungs-
verfahren mittels Silikonform und dem Kernmaterial Ti-Invest T für die hier 
durchgeführte Forschungsarbeit sehr gut geeignet ist. Obwohl die Untersuchungen 
zeigen, dass die Proben aufgrund von Aufbereitungsfehlern (kleine Weibullmodu-
le) große Streuung in der Festigkeit aufweisen, können qualitativ gute Kerne in 
ausreichender Stückzahl hergestellt werden. Für einen Transfer hin zu einer 
Kleinserie oder die Anwendung für komplexere Kerne sind andere Herstellungs-
verfahren, wie sie derzeit schon in der Industrie genutzt werden, besser geeignet. 
 
4.2. Prozessfensters zur gerichteten Erstarrung von FG75 
4.2.1. In-situ-Temperaturmessung 
Der erste Versuch der gerichteten Erstarrung mit einer Abzugsgeschwindigkeit 
von 1 mm/min war mit Abstand der kritischste, da die Formschale und die Ther-
moelemente für fast sechs Stunden auf annähernd 1700 °C gehalten werden muss-
ten. Abbildung 4.9 verdeutlicht diese Problematik, da zwei Thermoelemente aus-
gefallen sind. Die Thermoelement 1 und 2 liefern hingegen fehlerfreie Daten. 
Durch Verdoppelung der Abzugsgeschwindigkeit auf 2 mm/min wird die Pro-
zesszeit deutlich verkürzt, allerdings werden die Thermoelemente immer noch für 
mehr als drei Stunden auf ihrer maximal zulässigen Anwendungstemperatur ge-
halten, wodurch wiederum zwei Thermoelemente ausgefallen sind, siehe Abbil-
dung 4.10. Die beiden verbliebenen Thermoelemente liefern fehlerfreie Daten. 
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Abbildung 4.9: Aufgezeichnete Temperaturkurven des Abgusses zur gerichteten 
Erstarrung mit einer Abzugsgeschwindigkeit der Formschale von 1 mm/min. 
 
 
Abbildung 4.10: Bei der gerichteten Erstarrung mit der Abzugsgeschwindigkeit 
von 2 mm/min sind 2 der Thermoelemente ausgefallen. 
4 Ergebnisse und Diskussion 
 
86 
In Abbildung 4.11 sind die aufgezeichneten Temperaturkurven des dritten Ver-
suchs der Untersuchungsreihe zu sehen. Das Thermoelement 4 zeigt oberhalb der 
Liquidustemperatur einen kurzen Ausfall, misst dann aber während der Erstar-
rung ohne Beanstandung. 
 
 
Abbildung 4.11: Der dritte Versuch der Parameterstudie lieferte zum ersten Mal 
bei allen Thermoelementen zuverlässige Temperaturdaten. 
 
Die Abbildung 4.12 und Abbildung 4.13 veranschaulichen, dass die Zuverlässig-
keit der Temperaturmessung mit der Verweilzeit der Elemente im Ofen bei 
1700 °C zurückzuführen ist. Je kürzer die Verweilzeit (abhängig von der Abzugsge-
schwindigkeit) ist, desto stabiler sind die Temperaturmessungen. Eindeutig zu er-
kennen ist, dass die Prozesszeit von der gewählten Abzugsgeschwindigkeit be-
stimmt wird. 
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Abbildung 4.12: Aufzeichnung der Temperaturkurven bei der Heizertemperatur 
von ca. 1700 °C und der Abzugsgeschwindigkeit der Formschale von 4 mm/min. 
 
 
Abbildung 4.13: Bei der Abzugsgeschwindigkeit von 5 mm/min halten alle Ther-
moelemente, da der Erstarrungsprozess weniger als 2 Stunden dauert. 
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Anhand der oben dargestellten Temperaturmessungen konnten die Tempera-
turgradienten während des Erstarrungsprozesses ermittelt werden. Hierfür wurde 
nach folgender Gleichung von den Temperaturkurven ein Steigungsdreieck inner-
halb der Erstarrungszone gebildet. 
 
     
     
 
     
     
 
 
Hierbei ist TL und TS die gemessene Liquidus- bzw. Solidustemperatur an dem 
jeweiligen Thermoelement und zL und zS die zugehörigen Positionen der Form-
schale im Ofen. Mit Hilfe der DSC-Messung wurde die Liquidus- und Solidustempe-
ratur von FG75 mit 1427 °C bzw. 1600 °C bestimmt (vergleiche Abbildung 3.30). 
Indem die Temperaturkurven über dem Ort, bzw. über die Position der Hubsäule 
aufgetragen werden, ergeben sich am Schnittpunkt der Abkühlkurven mit den Iso-
thermen die charakteristischen Positionen der Thermoelemente zum Start und 
Ende der Erstarrung. Nachfolgend kann aus den Messdaten der gemittelte Tempe-
raturgradient in der Erstarrungszone ermittelt werden. 
Für die Untersuchung des Prozessfensters wurden vor allem die Thermoele-
mentpositionen 2, 3 und 4 (80, 120 und 160 mm) in Augenschein genommen. Die 
Position 1 bei 40 mm wurde nicht für die Auswertung verwendet, da hier die Kühl- 
bzw. Abschreckwirkung der Chill-Plate zu hoch ist und so die Ergebnisse keine re-
präsentativen Erstarrungsbedingungen darstellen. Die hohen Gradienten durch 
Einfluss der Chill-Plate unmittelbar nach dem Abguss sind in Tabelle 4.4 und Ab-
bildung 4.14 dargestellt. 
An der Thermoelementposition 1 bei 40 mm Probenhöhe liegen die Tempera-
turgradienten bei allen fünf Versuchen zwischen 4,67 und 6,41 K/mm. Die Tempe-
raturgradienten an der Position 1 deuten darauf hin, dass die Abschreckzone 
oberhalb der Chill-Plate nicht so stark ausgeprägt ist, wie in der Literatur (4) an-
gesprochen ist, da die Gradienten an den höher gelegenen Messpunkten teilweise 
sogar höher liegen. Somit muss die Abschreckzone in dieser Versuchskonstellation 
kleiner als 40 mm sein. 
Bei der Betrachtung der gemittelten Temperaturgradienten an den Thermoele-
mentpositionen 2, 3 und 4 aus Tabelle 4.4 fällt auf, dass alle gemessenen Gradien-
ten in einem engen Bereich von 4,68 bis 6,92 K/mm liegen, unabhängig von den 
variierten Abzugsgeschwindigkeiten, mit denen die Proben gerichtet erstarrt wur-
den. 
 
4 Ergebnisse und Diskussion 
89 
Tabelle 4.4: Überblick der ermittelten Temperaturgradienten aus der 
Parameterstudie. Da bei den beiden Versuchen 1 und 2 mit 1 mm/min bzw. 2 
mm/min Abzugsgeschwindigkeit jeweils zwei Thermoelemente ausgefallen sind, 
konnten dementsprechend auch keine Temperaturgradienten ermittelt werden. 
 
Thermoelementposition 
[mm]/Thermo-
elementnummer 
gemittelter TG in der 
Erstarrungsfront[K/
mm] 
Bemerkung 
V
er
su
ch
 1
 
P
ar
am
et
er
sa
tz
 
D
S1
 
40/1 4,67 / 
80/2 5,96 / 
120/3 / TE ausgefallen 
160/4 / TE ausgefallen 
V
er
su
ch
 2
 
P
ar
am
et
er
sa
tz
 
D
S2
 
40/1 5,58 / 
80/2 / TE ausgefallen 
120/3 6,41 / 
160/4 / TE ausgefallen 
V
er
su
ch
 3
 
P
ar
am
et
er
sa
tz
 
D
S3
 
40/1 5,58 / 
80/2 5,40 / 
120/3 4,68 *) 
160/4 5,25 / 
V
er
su
ch
 4
 
P
ar
am
et
er
sa
tz
 
D
S4
 
40/1 6,41 / 
80/2 6,92 / 
120/3 5,24 / 
160/4 6,41 *) 
V
er
su
ch
 5
 
P
ar
am
et
er
sa
tz
 
D
S5
 
40/1 5,56 / 
80/2 6,18 *) 
120/3 5,08 / 
160/4 5,4 / 
*) Unregelmäßigkeiten bei den Messdaten des Thermoelements. 
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Zusammenfassend zeigt der Vergleich der Temperaturgradienten in Abbildung 
4.14 durchgehend bei dem Versuch 4 mit der Heizertemperatur 1680 °C und der 
Abzugsgeschwindigkeit 4 mm/min an allen Messpunkten die höchsten Gradienten. 
 
Abbildung 4.14: Das Diagramm verdeutlicht noch einmal die Ergebnisse aus Tabel-
le 4.4. Es ist gut zu erkennen, dass die Temperaturgradienten aus Versuch 4 
durchgehend am höchsten sind. In den Versuchen 1 und 2 sind jeweils zwei Ther-
moelemente ausgefallen. 
 
Die nachfolgende Betrachtung des Erstarrungsablaufes basiert auf den oben be-
schriebenen In-situ-Temperaturmessungen und den daraus ermittelten Start- und 
Endzeitpunkten der Erstarrung an den jeweiligen Thermoelementen. 
Die Erstarrungsfrontgeschwindigkeit und Position der Mushy-Zone wird be-
stimmt, indem die Thermoelementposition relativ zur Baffleoberkante gesehen zu 
dem Zeitpunkt notiert wird, wenn die Liquidus- und Solidustemperatur am Ther-
moelement anliegen. Diese Positionsdaten geben die Erstarrungsgeschwindigkeit 
und Länge der Mushy-Zone an und werden mit der konstanten Relativbewegung 
des Baffles in Bezug gesetzt. 
In der Abbildung 4.15 bis Abbildung 4.19 sind die Erstarrungsfronten im Bezug 
zum Baffle dargestellt. Da das Baffle eine Dicke von 50 mm besitzt, ist es mit einem 
grauen Hintergrund eingefärbt. Die Erstarrungsfronten sind bei allen Versuchen 
ganz deutlich im Heizerbereich des Ofens angesiedelt. Vergleichbare Lagen der 
Erstarrungsfronten wurden auch von Oti et al. (4) und Yu et al. (53) für binäres 
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NiAl beobachtet. Der Grund für die Verschiebung ist die sehr gute Wärmeleitfähig-
keit von Nickelaluminiden (im Vergleich zu Ni-Basis-Legierungen 3 bis 5 Mal hö-
her) in Verbindung mit der hohen Schmelztemperatur. Die Wärmeleitfähigkeit 
ermöglicht einen Austrag von großen Wärmemengen über die Chill-Plate, 
wodurch die Erstarrungsfront nach oben wandert. Durch die hohen Schmelztem-
peraturen von NiAl-Legierungen ist es mit der heutigen Anlagentechnik schwierig, 
ähnlich hohe Überhitzungen der Schmelze in der Formschale zu erzielen wie bei 
den 200 bis 300 °C niedriger schmelzenden Superlegierungen, wodurch die Er-
starrungsfront ebenfalls nach oben wandert. 
Zu beachten ist, dass die Oberkante des Baffles zum Beginn des Abzugsprozesses 
10 mm oberhalb der Chill-Plate-Oberkante ist. 
 
 
Abbildung 4.15: Da die Thermoelemente 3 und 4 beim Versuch 1 ausgefallen sind, 
kann die Erstarrungsfront nur für den unteren Probenbereich dargestellt werden. 
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Abbildung 4.16: Da zwei von vier Thermoelementen bei Versuch 2 defekt sind, 
kann die Mushy-Zone nicht genau lokalisiert werden. 
 
 
Abbildung 4.17: Beim Versuch 3 liegt die Mushy-Zone zu Beginn im Baffle und ver-
lagert sich zum Prozessende oberhalb des Baffles. 
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Abbildung 4.18: Auch beim Versuch 4 verschiebt sich die Erstarrungsfront ober-
halb des Baffles und die Länge der Mushy-Zone wird zum Ende größer. 
 
 
Abbildung 4.19: Beim Versuch 5 zeigt sich die gleiche Lage der Mushy-Zone ober-
halb des Baffles wie bei den vorangegangenen Versuchen. 
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Unabhängig von der deutlich nach oben verschobenen Erstarrungsfront konnte in 
allen fünf Versuchen der Parameterstudie ein gerichtet erstarrtes Gefüge realisiert 
werden, wie die nachfolgenden metallographischen Untersuchungen zeigen. Die in 
Tabelle 4.5 gezeigten Positionen und vor allem die Längen der Mushy-Zonen aus 
den fünf Versuchen der Parameterstudie sind ein Zeichen für eine langsamere Er-
starrung zum Prozessende, die zu einer Vergröberung des Gussgefüges führt. 
 
Tabelle 4.5: Zusammenfassung der ermittelen Längen der Mushyzonen der 
Parameterstudie. 
 
Thermoelementposition 
[mm]/Thermoelementnummer 
Länge der Mushy-Zone [mm] 
V
er
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ch
 1
 
P
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tz
 
D
S
1
 
40/1 37 
80/2 39 
120/3 / 
160/4 / 
V
er
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ch
 2
 
P
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D
S2
 
40/1 33 
80/2 / 
120/3 49 
160/4 / 
V
er
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ch
 3
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D
S3
 
40/1 31 
80/2 32 
120/3 59 *) 
160/4 51 
V
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ch
 4
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D
S4
 
40/1 27 
80/2 31 
120/3 49 
160/4 103 *) 
V
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ch
 5
 
P
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D
S5
 
40/1 31 
80/2 28 *) 
120/3 36 
160/4 40 
*) Die Messung des Thermoelements zeigt Unregelmäßigkeiten und kann nur mit Einschrän-
kungen betrachtet werden. 
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Abschließend lässt sich an der hier durchgeführte Analyse der Solidus- und Li-
quidustemperaturen und die daraus resultierende Länge und Lage der jeweiligen 
Mushy-Zone zeigen, dass für alle fünf Versuche die Erstarrung oberhalb des Baffles 
und somit im Heizerbereich des Ofens abläuft. Wie die Ergebnisse weiterhin zei-
gen kann mit allen Parametersätzen gerichtete Erstarrung erzielt werden, wobei 
hier der Versuch 4 das Optimum darstellt. Eine Verschiebung der Erstarrung in 
den Bafflebereich und damit verbundene höhere Temperaturgradienten können 
nur durch eine Steigerung der Heizertemperaturen realisiert werden. Dies ist aber 
mit der heutigen Ofentechnik nicht möglich. 
 
4.2.1. Metallographische Analyse der Gussgefüge 
Durch die hohe Schmelztemperatur von FG75 werden Diffusionsprozesse wäh-
rend der Erstarrung beschleunigt, die zur Vergröberung der primären Dendriten 
führen (53), weshalb die primären DAS λ1 nur schwer auszuwerten sind. Aus die-
sem Grund wurden die Analysen der Gussgefüge bewusst am sekundären DAS λ2 
durchgeführt. Anhand von Längsschliffen können die sekundären Dentritenarme 
sehr gut ausgewertet werden, da eindeutig zu erkennen ist, wie sie vom Haupt-
stamm abzweigen. 
Weiterhin wird der gemittelte Temperaturgradient in der Erstarrungszone be-
stimmt, da die Ausbildung der sekundären DAS λ2 in der Mushy-Zone durch die 
Abkühlbedingungen bestimmt wird und nicht am Anfang oder Ende der Erstar-
rung. 
Die Position 1 bei 40 mm wurde nicht für die Untersuchungen des sekundären 
DAS λ2 verwendet, da hier die Kühl- bzw. Abschreckwirkung der Chill-Plate zu 
hoch ist und so die Ergebnisse keine repräsentativen Erstarrungsbedingungen 
darstellen. An Position 4 lässt der Temperaturgradient prozessbedingt wieder 
nach, weshalb die Schliffbilder ebenfalls nicht für die Auswertung des DAS λ2 her-
angezogen wurden. 
Nachfolgend sind jeweils die Schliffbilder an den Positionen L2 und L3 der Ver-
suche 1 bis 5 dargestellt, siehe Abbildung 4.20 bis Abbildung 4.29. Die Gefügebil-
der wurden jeweils mit 200 facher Vergrößerung aufgenommen. Es ist gut zu er-
kennen, dass bei allen Versuchen gerichtete Erstarrung vorliegt. Ferner ist das ge-
häufte Vorhandensein von tertiären Dendritenarmen in den Längsschliffen 
(Abbildung 4.20 bis Abbildung 4.29) ein weiterer Nachweis für die oben angespro-
chene langsame Erstarrung, da sich die tertiären Arme erst durch Diffusionspro-
zesse bilden. 
4 Ergebnisse und Diskussion 
 
96 
 
 
Abbildung 4.20: Längsschliff L2 des 
Probestabs aus Versuch 1, der mit 
1 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
 
Abbildung 4.21: Längsschliff L3 des 
Probestabs aus Versuch 1, der mit 
1 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
 
 
 
Abbildung 4.22: Längsschliff L2 des 
Probestabs aus Versuch 2, der mit 
2 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
 
Abbildung 4.23: Längsschliff L3 des 
Probestabs aus Versuch 2, der mit 
2 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
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Abbildung 4.24: Längsschliff L2 des 
Probestabs aus Versuch 3, der mit 
3 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
 
Abbildung 4.25: Längsschliff L3 des 
Probestabs aus Versuch 3, der mit 
3 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
 
 
 
Abbildung 4.26: Längsschliff L2 des 
Probestabs aus Versuch 4, der mit 
4 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
 
Abbildung 4.27: Längsschliff L3 des 
Probestabs aus Versuch 4, der mit 
4 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
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Abbildung 4.28: Längsschliff L2 des 
Probestabs aus Versuch 5, der mit 
5 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
 
Abbildung 4.29: Längsschliff L3 des 
Probestabs aus Versuch 5, der mit 
5 mm/min Abzugsgeschwindigkeit ge-
richtet erstarrt wurde. 
 
Die Ergebnisse der oben beschriebenen Linienschnittverfahren sind zur Veran-
schaulichung in Tabelle 4.6 und Abbildung 4.30 zusammengefasst. 
 
Tabelle 4.6: Zusammenfassung der mit Hilfe der Linienstrichmethode gemessenen 
sekundären Dendritenarmabstände. 
Versuchsnummer; Para-
metersatz 
λ2 an der Schliffposition 2; 
Höhe [80 mm] 
λ2 an der Schliffposition 3; 
Höhe [120 mm] 
1; DS1 97 µm 87 µm 
2; DS2 77 µm 73 µm 
3; DS3 64 µm 62 µm 
4; DS4 61 µm 50 µm 
5; DS5 66 µm 58 µm 
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Abbildung 4.30: Die Auswertung der gemessenen Dendritenarmabstände λ2 zeigt 
eindeutig beim Versuch 4 mit 4 mm/min Abzugsgeschwindigkeit die minimalen 
Werte. 
 
Die Auswertung der sekundären DAS λ2 fällt wie die Temperaturgradienten in 
ein kleines Fenster. Die gemessenen DAS λ2 befinden sich für die Probenposition 2 
in 80 mm Höhe im Bereich von 61 bis 97 µm und an der Position 3 mit 120 mm im 
Bereich von 50 bis 87 µm, vergleiche Tabelle 4.6. Durch den Vergleich der sekun-
dären DAS in Abbildung 4.30 ist eindeutig zu erkennen, dass die Gussgefüge bzw. 
die DAS λ2 von Versuch 1 hin zu Versuch 4 feiner bzw. die Abstände kleiner wer-
den. Die gemessenen Dendritenarmabstände λ2 haben beim Versuch 4 an beiden 
Probenpositionen mit 61 µm (Position 2) und 50 µm (Position 3) ihr jeweiliges 
Minimum. Die Auswertung des Gefüges von Versuch 5 zeigt für beide Probenposi-
tionen wieder einen Anstieg der sekundären DAS λ2. 
Die Messergebnisse der sekundären DAS λ2 und der Temperaturgradienten lie-
fern für den Versuch 4 ein Minimum des DAS λ2 und ein Maximum des Tempera-
turgradienten, weshalb der Parametersatz DS4 des Versuchs 4 mit 4 mm/min Ab-
zugsgeschwindigkeit und 1680 °C Heizertemperatur als Ideallösung der im Rah-
men dieser Arbeit untersuchten Prozessparameter angesehen wird. Aus diesem 
Grund wurden für die Messung der HT-Zugfestigkeit Zugproben dieses Versuchs 
ausgewählt. 
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Abschließend lässt sich festhalten, dass die gerichtete Erstarrung von FG75 in 
einem relativ großen Prozessfenster möglich ist. Das Optimum des Prozesses wur-
de mit zwei unabhängigen Auswerteverfahren für den Versuch 4 mit dem Parame-
tersatz DS4 ermittelt. Die Messungen der Temperaturgradienten zeigten bei die-
sem Versuch durchgehend an allen Thermoelementpositionen ein Maximum und 
die DAS λ2 präsentierten parallel dazu die kleinsten Abstände der gesamten Para-
meterstudie. Da sowohl die Auswertung der Temperaturgradienten als auch der 
sekundären Dendritenarmabstände λ2 die vielversprechendsten Ergebnisse für 
Versuch 4 darstellen, wurden die Zugproben aus diesem Versuch für die Messun-
gen der Zugfestigkeit im nachstehenden Kapitel 4.3 verwendet. 
 
4.3. Zugfestigkeit von FG75 mit unterschiedlichen Gussgefügen 
Die Zugproben wurden im As-cast-Zustand d. h. ohne weitere Nachbearbeitung 
geprüft. Im Gegensatz zu anderen wissenschaftlichen Arbeiten, bei denen sich der 
Begriff As-cast nur auf das Gussgefüge bezieht, wurden die Zugproben, wie sie in 
Abbildung 3.17 zu sehen sind, mit dem „near net shape“ Anspruch d. h. direkt in 
die zu prüfende Geometrie gegossen. Schwierigkeiten stellen dabei die Oberflä-
chenfehler dar, da sie unvermeidbar sind und direkte Auswirkung auf die Zugfes-
tigkeit unterhalb des Duktil-Spröd-Übergangs haben. Spannungsspitzen führen an 
oberflächlichen Kerben und Defekten unmittelbar zum Riss der Zugproben, 
wodurch große Streuungen der Ergebnisse auftreten können. 
Alle Zugversuche wurden mit konstanter wahrer Dehnrate von 1 * 10-5 s gefah-
ren. 
Die Zugfestigkeiten bei Raumtemperatur der globulitisch und gerichtet erstarr-
ten Proben, die in Abbildung 4.31 zu sehen sind, zeigen eine sehr große Streuung, 
die direkt durch die Oberflächendefekte beeinflusst werden. Die Dehnungen liegen 
im Bereich von 0,5 - 1,5 %. Die gemessenen Spannungen der globulitischen Zug-
proben befinden sich im Gebiet von 32 - 316 MPa, wobei sowohl die 30 MPa als 
auch die 316 MPa nach unten bzw. oben ausreißen. Die anderen beiden Messwerte 
befinden sich mit 116 und 196 MPa mittig zwischen den anderen Werten. Die bei-
den Messwerte der gerichtet erstarrten Proben weisen mit 81 und 96 MPa nur ei-
nen geringen Unterschied auf. Da bei dieser Temperatur alle Proben ohne plasti-
sche Verformung reißen, liegt für beide Gefügeausprägungen ein sprödes Materi-
alverhalten vor, welches auch die Auswirkung der Oberflächenfehler erklärt. Der 
große Streubereich der Messwerte ist auf die Gussoberfläche der Proben zurück-
zuführen. 
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Abbildung 4.31: Ergebnisse der Zugfestigkeitsmessung bei Raumtemperatur. 
 
Bei der Betrachtung der Zugfestigkeit bei 700 °C in Abbildung 4.32 fällt ebenfalls 
auf, dass die Messergebnisse einer großen Streuung unterliegen. So liegen die 
Messergebnisse für die globulitischen Proben im Bereich von 141 - 228 MPa und 
für die gerichtet erstarrten Zugproben ergeben sich Werte von 168 und 336 MPa. 
Hierbei ist anzumerken, dass die gerichtet erstarrten Proben die höheren Werte 
aufweisen. Auch die Dehnung der gerichtet erstarrten Proben liegt mit 0,8 bzw. 
1,1 % Dehnung deutlich höher als die Werte der globulitisch erstarrten Proben, die 
Dehnungen von nur 0,3 bzw. 0,5 % aufweisen. Da sowohl die Dehnungen als auch 
die gemessenen Zugfestigkeiten auf dem annähernd gleichen Niveau wie bei 
Raumtemperatur liegen, ist das Material FG75 auch im Zugversuch bei 700 °C 
spröde. Begründen lässt sich dieses Verhalten mit dem Duktil-Spröd-Übergang, 
der sich im Temperaturfenster von 700 - 1000 °C erstreckt (47). Unterhalb des 
Übergangs liegt sprödes Materialverhalten vor und oberhalb ist das Material duk-
til. 
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Abbildung 4.32: Spannungs-Dehnungs-Diagramm für die FG75-Zugproben aufge-
zeichnet bei 700 °C. 
 
Passend dazu zeigen die bei 1100 °C ermittelten Spannungs-Dehnungs-Kurven 
in Abbildung 4.33 Duktilität. Im Gegensatz zu den Messungen bei RT und 700 °C, 
bei denen ein sprödes Verhalten der Proben zu beobachten ist, liegt bei dieser 
Temperatur ein duktiles Materialverhalten vor. Der Grund dafür liegt im Duktil-
Spröd-Übergang den das Material zwischen 1000 und 700 °C durchläuft (47). Es 
ist deutlich zu erkennen, dass die Proben Dehnungen von mindestens 3 % besit-
zen. Da es wiederholt zu Fehlern bei der Datenaufnahme kam, wurden die weite-
ren Versuche nur bis 3% wahrer Dehnung gefahren. Bei den Proben zeigten sich 
bei 3% Dehnung keine sichtbaren Einschnürungen. Anhand einer Messkurve einer 
globulitischen Zugprobe in Abbildung 4.33 wird sogar eine Dehnung von 6,5 % 
aufgezeichnet, wobei hier anzumerken ist, dass die Proben eine deutlich höhere 
Dehnung aufwiesen, lediglich der Datenpuffer des Messrechners der Zugprüfma-
schine erlaubte keine ausreichend größeren Datenmengen aufzuzeichnen. Die ho-
hen Dehnungen schließen ein Materialversagen aufgrund von groben Oberflächen-
fehlern aus. 
Die entscheidende Beobachtung ist hierbei die um durchschnittlich 9 MPa höhe-
re Zugfestigkeit der gerichtet erstarrten Zugproben gegenüber den globulitischen 
Proben. Die gerichteten Zugproben erreichen Zugfestigkeiten von 85 bzw. 89 MPa. 
Weiterhin zeigen die Spannungs-Dehnungs-Kurven für die globulitisch erstarrten 
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Proben einen deutlicheren Abfall der Spannungen nach der Maximalspannung als 
die der gerichtet erstarrten Zugproben, vergleiche hierzu Abbildung 4.33. 
 
 
Abbildung 4.33: Die gemessenen Zugfestigkeiten der globulitisch und gerichtet 
erstarrten FG75-Proben bei der anvisierten Einsatztemperatur von 1100 °C. 
 
Abhängig von den Herstellungsrouten von IP75 weist das Gefüge unterschiedli-
che Korngrößen auf. Die verfestigende Laves-Phase scheidet sich auf den Korn-
grenzen ab und beeinflusst so die mechanischen Eigenschaften. Weiterhin zeigen 
diese Untersuchungen, dass eine gerichtet erstarrte Probe eine höhere Streck-
grenze als eine im klassischen Feingussverfahren hergestellte Probe aufweist. ,  
 
Tabelle 4.7 sind die obigen Messwerte zusammengefasst. Da nur eine begrenzte 
Anzahl von Zugproben vorhanden war, waren für jeden Gefügezustand und die 
unterschiedlichen Temperaturen jeweils nur zwei Messungen möglich. Die vier 
Messwerte der globulitisch erstarrten Proben bei RT ergaben sich daraus, dass am 
Ende der Messserie noch globulitische Proben verfügbar waren und für die Mes-
sungen bei RT genutzt werden konnten. 
Abhängig von den Herstellungsrouten von IP75 weist das Gefüge unterschiedli-
che Korngrößen auf. Die verfestigende Laves-Phase scheidet sich auf den Korn-
grenzen ab und beeinflusst so die mechanischen Eigenschaften. Weiterhin zeigen 
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diese Untersuchungen, dass eine gerichtet erstarrte Probe eine höhere Streck-
grenze als eine im klassischen Feingussverfahren hergestellte Probe aufweist. (2), 
(3) 
 
Tabelle 4.7: Zusammenstellung der gemessenen Zugfestigkeiten bei den 
unterschiedlichen Temperaturen. 
Zugfestigkeit [MPa] Fließspannung [MPa] 
Raumtemperatur 700 °C 1100 °C 
globulitisch 
erstarrt 
gerichtet 
erstarrt 
globulitisch 
erstarrt 
gerichtet 
erstarrt 
globulitisch 
erstarrt 
gerichtet 
erstarrt 
116 96 228 336 78 85 
316 81 141 168 80 89 
32 / / / / / 
196 / / / / / 
 
Bei einem Vergleich der angesprochenen Untersuchungen aus der Fachliteratur 
zur Streckgrenze von FG75 und der in dieser Arbeit durchgeführten Messungen 
zur Zugfestigkeit von FG75 mit globulitischen und gerichtet erstarrten Gussgefü-
gen lassen sich Parallelen aufzeigen. In beiden Fällen bringt ein ausgerichtetes 
Gussgefüge eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften, womit die hier 
ermittelten Eigenschaften die Kennwerte aus der Literatur bestätigen. Untersu-
chungen von M. Rosefort et al. (54) an globulitisch erstarrten Proben zeigen Zug-
festigkeiten bei 1100 °C und einer Dehnrate von 1 * 10-5 s im Bereich von ca. 
90 MPa auf. 
Die Untersuchungen von Zeumer et al. (3) zeigen, dass konventionell im Fein-
guss gegossenen Proben mit grobkörnigem Gefüge die höchste Streckgrenze auf-
weisen. Weiterführende Aussagen, dass diese Werte nur noch von gerichtet er-
starrten Proben mit noch gröberen Gefüge übertroffen werden, werden allerdings 
nicht anhand von Schliffbildern belegt. (3) 
Zusammenfassend zeigen die Untersuchungen der Zugfestigkeit bei globuliti-
schen und gerichtet erstarrten Proben bis 700 °C sprödes Materialverhalten. Die 
Zugversuche bei 1100 °C (oberhalb des Duktil-Spröd-Übergangs von 700 bis 
1000 °C) offenbaren hingegen duktiles Verhalten mit Dehnungen zumindest bis 
4 Ergebnisse und Diskussion 
105 
6,5 %. Diese Beobachtungen decken sich auch mit den Ergebnissen aus der Litera-
tur (54). Weiterhin konnte gezeigt werden, dass das gerichtete Gussgefüge im 
Zugversuch bei 1100 °C 9 MPa bzw. 10 % höhere Zugfestigkeiten liefert. 
 
4.4. Upscaling des NiAl-Feingusses anhand von Dummy-
Gasturbinenschaufeln 
Die Zielsetzung dieses Arbeitspaketes war, die Bauteilgröße von gegossenen Tur-
binenschaufeln aus FG75 deutlich zu steigern. Hierfür wurde die Geometrie einer 
idealisierten Turbinenschaufel, wie sie in Abbildung 3.20 zu sehen ist, verwendet. 
Die Schaufeln wurden mit den Prozessparametern zur globulitischen Erstarrung 
abgegossen, vergleiche Kapitel 3.1.3. 
Erste Ansätze zur Realisierung größerer Bauteile aus FG75 konnten bereits von 
Palm et al. (2) gezeigt werden, hierbei handelt es sich aber um das Gießen geomet-
risch einfacher Platten. Die innerhalb dieser Arbeit gegossenen Dummy-
Turbinenschaufeln stellen aber eine deutlich größere Herausforderung an die Ge-
ometrie dar. 
Anhand von Temperaturmessungen mit Mantelthermoelementen vom Typ B 
wurde der Erstarrungsprozess überwacht. Mit Hilfe der aufgezeichneten Abkühl-
kurven konnten die programmierten Temperaturprofile der Heizer im Bauteil be-
stätigt werden. In Abbildung 4.34 sind die Temperaturdaten der Heizer zusammen 
mit den In-situ-Messungen einer der Schaufeln dargestellt. Wichtig bei diesen 
Messungen war es, in diesen großen Bauteilen die gleichen Abkühlraten wie in den 
kleinen Bauteilen wie z. B. dem Demonstrator zu erzielen. Weiterhin zeigt das Dia-
gramm eindeutig, dass die geringe Abkühlrate von 2,5 K/min der Heizer und der 
In-situ-Thermoelemente nahezu identisch verlaufen. Die höheren Temperaturen 
im Gussstück im Vergleich zu den Heizertemperaturen ergeben sich durch den ge-
steuerten Abkühlprozess. Aufgrund des Wärmeinhalts in der Formschale und des 
Gussmaterials reagieren die In-situ-Thermoelemente im Vergleich zu den Ther-
moelemente an den Heizern zeitverzögert, siehe Abbildung 3.22. Die Thermoele-
mente der Heizer steuern den programmierten Abkühlprozess, wodurch zuerst 
die Temperatur der Heizer reduziert wird und nachfolgend erst die Temperatur in 
der Formschale sinkt. Hierdurch ist zu erklären, dass jeweils zum gleichen Zeit-
punkt die Temperatur in der Formschale höher ist als an den Heizern. 
4 Ergebnisse und Diskussion 
 
106 
 
Abbildung 4.34: Die in der Dummy-Schaufel gemessenen Temperaturkurven zei-
gen annähernd den gleichen Verlauf wie die Temperaturprofile der Heizer. 
 
Alle in dieser Serie gegossenen Dummy-Turbinenschaufeln sind rissfrei. Auf-
grund der großen Wandstärke der Bauteile können auch die im Deckbandbereich 
auftretenden Erstarrungsspannungen während des Duktil-Spröd-Übergangs abge-
fangen werden. Die Gussqualität konnte anhand von Röntgenaufnahmen bestätigt 
werden, siehe Abbildung 4.35. Die anfänglich aufgetretenen Lunker im massiven 
Bereich der Schaufeln konnten durch eine Optimierung der Speisergeometrie und 
Anpassung der Prozessführung vermieden werden. 
Die aufgenommenen Röntgenbilder umfassen ein Graustufenspektrum von 
64 Bits. Da Computermonitore allerdings nur 16 Bits an Bildinformation anzeigen 
können, wurden die unterschiedlichen Wandstärken am Schaufelblatt und Deck-
band mit verschiedenartigen Graustufenwerten ausgewertet, wobei allerdings die 
Bildinformationen der gleichen Röntgenaufnahmen entstammen. Die linke Schau-
fel wurde ohne Speiser gegossen und zeigt einen Makrolunker im massiven Bau-
teilbereich. Weiterhin konnte eine Pore im Schaufelblatt entdeckt werden. Die 
rechte Schaufel wurde mit Speiser gegossen und es sind keine inneren Defekte 
vorhanden. 
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Abbildung 4.35: An Hand von Röntgenaufnahmen lassen sich verschieden Bauteil-
defekte aufdecken, die durch eine optische Betrachtung nicht erkannt werden 
können. 
 
Da die in Abbildung 4.36 dargestellten Formabweichungen maximal 0,5 mm im 
Deckband-Bereich und ±0,1 mm im Bereich des Schaufelblatts betrugen, sind auch 
bei den Formschalen keine Aufweitungen, Einfallstellen oder Verformung nach-
zuweisen. Aus diesen Ergebnissen lässt sich schließen, dass das Formschalensys-
tem bei der hier verwendeten Vorwärmtemperatur der Formschalen von 1450 °C 
und 1600 °C Gießtemperatur fehlerfrei funktioniert. Bei einer Größe der Form-
schale von 350 mm Höhe und 250 mm Durchmesser sind die Formabweichungen 
durchschnittlich ±0,1 mm bis maximal 0,5 mm hervorragende und auch für indust-
rielle Anwendung sehr gut geeignete Ergebnisse. 
Mithilfe der in Abbildung 4.37 aufgezeigten Schliffbilder wurde die Korngrößen-
verteilung der globulitisch erstarrten Dummy-Schaufel gemessen. Im Blattbereich 
konnten vereinzelt Körner mit einem Durchmesser von 3 - 4 mm beobachtet wer-
den. Die Körner in den massiven Deckbandbereichen sind in Größenordnungen 
von 6 - 7 mm zu finden. Damit bestätigt sich auch die zwischen den Bauteilgeomet-
rien gefundene Abhängigkeit der Korngröße von der Wandstärke. Die im Vergleich 
zu anderen Werkstoffen bzw. Gießprozessen großen Körner sind auf den langsa-
4 Ergebnisse und Diskussion 
 
108 
men und erzwungenen Abkühlprozess zurückzuführen, der für die Herstellung 
rissfreier Proben unverzichtbar ist. 
Bei den größeren Wandstärken < 15 mm kann auch die schnelle Abkühlung nach 
dem Abguss bis hin zum Beginn des Duktil-Spröd-Übergangs die Feinheit des Ge-
füges nicht mehr entscheidend beeinflussen. 
 
 
Abbildung 4.36: Die Überlagerung der Oberflächenscans des Wachsmodels und 
der gegossenen Dummy-Schaufel zeigen nur geringfügige Formabweichungen. 
 
 
Abbildung 4.37: Die zusammengefügten Längsschliffe zeigen das typische Gefüge 
einer globulitisch erstarrten Dummy-Turbinenschaufel. 
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Das in Abbildung 4.38 dargestellte Histogramm gibt einen repräsentativen 
Überblick der Gesamtkorngrößenverteilung an. Allerdings gibt diese Darstellung 
keinen Aufschluss über den Zusammenhang der Korngröße und der Wandstärke 
wieder. Durch Zusammenführung der Korngrößenverteilungen der einzelnen 
Schliffbilder konnte eine repräsentative Verteilung für eine Dummy-
Turbinenschaufel bestimmt werden, der zu entnehmen ist, dass ca. 60 % der Kör-
ner im Größenbereich unter 800 µm Korndurchmesser und 80 % im Bereich unter 
1600 µm liegen. 
 
 
Abbildung 4.38: Das Histogramm gibt einen repräsentativen Überblick der Ge-
samtkorngrößenverteilung der Dummy-Gasturbinenschaufel an. 
 
Das Upscaling der Bauteilgeometrie und auch der Formschalen (Gusstraube mit 
vier Schaufeln) ist sowohl für die Gießtechnik als auch das SiO2 freie Formschalen-
system ohne größere Schwierigkeiten bzw. Herausforderungen realisierbar. 
 
4.5. Gerichtete Erstarrung von Dummy-Gasturbinenschaufeln 
Wie in den experimentellen Arbeiten dargestellt ist, können die Dummy-
Gasturbinenschaufeln gerichtet erstarrt werden. Die dafür verwendeten Pro-
zessparameter sind die Abzugsgeschwindigkeit von 2,5 bzw. 4,0 mm/min mit der 
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Heizertemperatur von 1680 °C. Da die Arbeiten zur gerichteten Erstarrung der 
Dummy-Schaufel vor und parallel zu der Parameterstudie durchgeführt wurden, 
basieren die meisten Ergebnisse auf den Versuchen mit 2,5 mm/min Abzugsge-
schwindigkeit. 
Der erste erfolgreiche Abguss zur gerichteten Erstarrung von FG75 wurde mit 
einer Heizertemperatur von 1680 °C und einer Abzugsgeschwindigkeit der Form-
schale von 2,5 mm/min durchgeführt. Die Versuchsdurchführung erfolgte nach 
dem gleichen Ablaufschema wie bei der Parameterstudie in Kapitel 3.3. Zur Über-
wachung des Erstarrungsablaufs wurden wiederum mit Typ B Mantelthermoele-
menten die Temperaturverläufe aufgezeichnet. Hierbei kamen vier Thermoele-
mente entlang der Bauteillängsachse zum Einsatz (vergleiche Abbildung 3.24), von 
denen während des Versuchs zwei Thermoelemente ausfielen. Der Ausfall der 
Thermoelemente ist auf die Form-und Gießtemperatur zurückzuführen, die an der 
vom Hersteller erlaubten maximalen Einsatztemperatur liegt. Nachfolgend in Ab-
bildung 4.39 sind die beiden Messkurven dargestellt. Ein deutliches Zeichen für die 
Einsatzgrenze der Thermoelemente ist auch am Flackern des Thermoelements 4 
direkt vor dem Abguss zu erkennen. 
Aus den aufgezeichneten Temperaturkurven ließen sich, wie oben beschrieben, 
durch Bildung eines Steigungsdreiecks der gemittelte Temperaturgradient zwi-
schen der Solidus- und Liquidustemperatur bestimmen, siehe hierzu Tabelle 4.8. 
Wie zu erwarten zeigt das untere Thermoelement durch die Abschreckwirkung 
der Chill-Plate einen relativ hohen Temperaturgradienten. Im Bereich des Deck-
bandes wird der Gradient prozessbedingt kleiner. Diese Beobachtungen decken 
sich auch mit den Ergebnissen der Temperaturmessung der Parameterstudie. 
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Abbildung 4.39: Aufgezeichnete Abkühlkurven der beiden Thermoelemente ent-
lang der Bauteilhauptachse. 
 
Tabelle 4.8: Auflistung der ermittelten Temperaturgradienten im Schaufelblatt 
und im massiven Bereich oberhalb des Deckbands. 
 
gemittelter TG in der 
Erstarrungsfront[K/mm] 
Thermoelementposition 1 4,67 
Thermoelementposition 4 2,40 
 
Basierend auf den Thermoelementmessungen konnte ein angenäherter Verlauf 
der Erstarrungsfront bestimmt werden. Der Verlauf der Erstarrungsfront und der 
Mushy-Zone wird entsprechend der Ausführungen in Kapitel 4.2 dargestellt. In 
Abbildung 4.40 ist der Verlauf der Erstarrungsfront und die Lage der Mushy-Zone 
in Bezug auf die Baffleposition dargestellt. Es wird deutlich, dass die Schmelze 
beim Auftreffen auf die Chill-Plate abgeschreckt wird und dabei die Erstarrungs-
front über die Baffleoberkante wandert. Im weiteren Verlauf steigt der Abstand 
zwischen Erstarrungsfront und Baffleoberkante bis auf 110 mm an. Der Abstand 
zwischen der Liquidus- und Solidusisotherme, d. h. die Länge der Mushy-Zone 
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wächst bis zur Position des zweiten Thermoelements (180 mm von der Chill-
Plate) auf 82 mm an. Demzufolge liegt die gesamte Mushy-Zone oberhalb des Baff-
les im Heizerraum des Ofens. Diese Beobachtungen bedeuten, dass der Tempera-
turgradient zum Ende des Versuchs abnimmt, wodurch die Erstarrung im Ofen 
nach oben wandert und die Mushy-Zone länger wird. Der Grund für die hohe Lage 
der Erstarrungsfront und die große Mushy-Zone ist in der sehr hohen Wärmeleit-
fähigkeit der Legierung begründet (53), (4). Der niedrige Temperaturgradient von 
ca. 2,5 K/mm zum Ende der gerichteten Erstarrung (im und oberhalb des Deck-
bandes) liegt auf dem gleichen Niveau wie beim nachfolgenden Versuch mit den 
Prozessparametern DS4 (vAb = 4 mm/min, THeizer = 1680 °C), bei dem die vier 
Thermoelemente nebeneinander im Deckband positioniert waren. Das untere 
Thermoelement liegt hingegen bei vergleichbaren Werten wie die Gradienten aus 
der Parameterstudie in 40 mm Probenhöhe. Der Grund für die deutlich geringeren 
Temperaturgradienten zum Ende des Prozesses im Bereich des Deckbandes der 
Dummy-Schaufeln ergibt sich durch die zu geringe Überhitzung des Ofens und die 
schwächer werdende Wärmeabfuhr durch die Chill-Plate. 
 
 
Abbildung 4.40: Die beiden funktionierenden Thermoelemente des Abgusses er-
lauben eine grobe Abschätzung des Verlaufs der Erstarrungsfront und Länge der 
Mushy-Zone. 
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Im Anschluss an den Versuch mit den Prozessparametern (vAb = 2,5 mm/min, 
THeizer = 1680 °C) wurde noch ein Versuch mit den aus der Parameterstudie erar-
beiteten Prozessparametern DS4 nachgefahren. 
Bei dem Versuch mit den Prozessparametern DS4 (vAb = 4 mm/min, THei-
zer = 1680 °C) waren die Thermoelemente über die gesamte Breite des Deckbandes 
angeordnet. Die Liquidustemperatur wird an allen vier Thermoelementen nahezu 
gleichzeitig erreicht. Ein Grund hierfür ist sicherlich die Ausrichtung der Dummy-
Schaufeln, sodass die Schaufel über die gesamte Breite die gleiche Wärmestrah-
lung abbekommt. Die Gradienten liegen alle im Bereich von 2,5 K/mm. 
Wie in Abbildung 4.41 zu beobachten ist, haben alle Thermoelemente bis zum 
Prozessende Daten aufgezeichnet, doch zeigen die Elemente 3 und 4 vor dem Ab-
guss erneute Schwankungen in den Messkurven. 
 
 
Abbildung 4.41: Abkühlkurven der 4 Thermoelemente, die nebeneinander im 
Deckband angeordnet waren. 
 
Wie bei der Parameterstudie als auch bei dem vorangegangenen Abguss wurden 
ebenfalls die Temperaturgradienten, wie beschrieben, ermittelt. In Tabelle 4.9 er-
geben sich gemittelte Temperaturgradienten in der Erstarrungsfront zwischen 
2,27 und 2,70 K/mm. Somit ergeben sich fast die gleichen Gradienten für die Ver-
suche mit 2,5 und 4 mm/min Abzugsgeschwindigkeit 
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Tabelle 4.9. Darstellung der Temperaturgradienten, die mit 4 Thermoelementen 
im Deckband ermittelt wurden. 
 gemittelter TG in der Erstarrungsfront[K/mm] 
Thermoelement 1 2,70 
Thermoelement 2 2,30 
Thermoelement 3 2,43 
Thermoelement 4 2,27 
 
Anhand einer Makroätzung wird die Kornstruktur nachgewiesen, so dass relativ 
einfach ein erster Nachweis für die gerichtete Erstarrung erfolgen kann. Das Er-
gebnis der nach dem Abguss und Auspacken der Formschale durchgeführten Mak-
roätzung zeigt Abbildung 4.42. Es sind gut die gerichteten Körner und die Korn-
grenzen zu erkennen. 
 
 
Abbildung 4.42: Anhand der Makroätzung kann der Nachweis des gerichtet er-
starrten Gefüges einfach und zuverlässig durchgeführt werden. Es sind deutlich 
die gerichteten Körner im Blatt und im Deckband zuerkennen. Die Erstarrung ver-
läuft von links (unten) nach rechts (oben). 
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Alle nachfolgenden Ergebnisse wurden wiederum anhand der Dummy-
Gasturbinenschaufeln ermittelt, die mit der Heizertemperatur von 1680 °C und 
der Abzugsgeschwindigkeit der Formschale von 2,5 mm/min gerichtet erstarrt 
wurden. 
Die anschließenden Röntgenaufnahmen dienten wiederum der Analyse des Bau-
teilinneren, um Risse, Poren oder Lunker zu detektieren. Wie in Abbildung 4.43 zu 
sehen, sind die beiden Schaufeln dichtgespeist und weisen auch keine anderen In-
nendefizite oder Risse auf. Die angedeuteten weißen Punkte in der rechten Schau-
fel werden durch die verbliebenen Keramikkapillaren hervorgerufen, die für den 
Schutz der Thermoelemente bei der In-situ-Temperaturmessung benötigt werden. 
 
 
Abbildung 4.43: Röntgenaufnahmen von zwei gerichtet erstarrten Dummy-
Schaufeln. Durch die gerichtete Erstarrung steht immer genug flüssige Schmelze 
zur Verfügung, um Lunker oder Poren dicht zu speisen. 
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Mittels metallographischer Schliffbilder wurden die sekundären Dendriten-
armabstände λ2 ermittelt. Wie in Tabelle 4.10: dargestellt, nehmen die Dendriten-
armabstände vom unteren Ende des Blatt nach oben hin zu, d.h. λ2 steigt vom Pro-
zessanfang bis -ende an. 
Die gemessenen DAS λ2 sind in der gleichen Größenordnung wie die aus dem 
Versuch 4 der Parameterstudie. Die Längsschliffe L1 bis L5 (Abbildung 4.44) sind 
alle im Blattbereich und von unten ansteigend entnommen worden. Die geringsten 
durchschnittlichen DAS λ2 von 27,96 µm sind im Schliff L1 direkt oberhalb der 
Chill-Plate im Abschreckbereich zu finden. Von dort aus steigen die DAS λ2 konti-
nuierlich mit der Bauteilhöhe an. Das Maximum wird in Schliff L5 direkt unterhalb 
des Deckbands mit durchschnittlich 111,78 µm ermittelt. Entgegen der Erwartung 
fallen die gemittelten DAS λ2 im massiven Bereich oberhalb des Deckbands in den 
Schliffbildern L6 und L7 wieder auf 86,59 bzw. 94,28 µm ab. Eine direkte Erklä-
rung hierfür ist nicht zu finden, da im massiven Bereich der Schaufel keine Tempe-
raturmessungen durchgeführt wurden und somit die Temperaturverteilung ober-
halb des Deckbands bei diesen Prozessparametern (vAb = 2,5 mm/min, 
THeizer = 1680 °C) nicht bekannt ist. 
 
 
Abbildung 4.44: Längsschliff (L5) einer gerichtet erstarrten Dummy-
Turbinenschaufel aus FG75. Hier dargestellt ist eine Mosaikaufnahme, die aus 12 
Einzelbildern zusammengesetzt ist. 
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Tabelle 4.10: Zusammenfassung der gemessenen sekundären 
Dendritenarmabstände λ2 entlang der Längsachse einer gerichtet erstarrten 
Dummy-Schaufel. 
Nummer des Längsschliffs λ2 an der Schliffposition [µm] 
L1 27,96 
L2 40,29 
L3 40,20 
L4 78,59 
L5 111,78 
L6 86,59 
L7 94,28 
 
Die beobachtete und ebenfalls von der Literatur beschriebene Auswirkung der 
hohen Wärmeleitfähigkeit und starken Kühlrate von NiAl-Legierungen bewirken 
eine Verschiebung der Mushy-Zone in den Heizerraum des Ofens, wodurch der 
Temperaturgradient drastisch reduziert wird. Der verringerte Temperaturgradi-
ent äußert sich in der Bildung globulitscher Körner. (4) 
Besonders empfindlich für die Entstehung globulitischer Körner ist das Deck-
band der Dummy-Schaufeln aufgrund der Querschnittserweiterung. Weiterhin 
sind die Dummy-Schaufeln so in der Gusstraube angeordnet, dass die Deckbänder 
zum Ende des Versuchs erstarren, wo der Temperaturgradient stark reduziert ist. 
Das Schliffbild des Deckbandbereichs in Abbildung 4.45 zeigt demzufolge auch 
globulitische Körner im Außenbereich des Deckbands.  
Die visuelle Inspektion der gerichtet erstarrten Dummy-Schaufeln offenbart, 
dass die Gussteile an der Eintritts- und Austrittskante sogenannte Schmelzefahnen 
besitzen. Zurückzuführen sind die in Abbildung 4.46 gezeigten Oberflächenfehler 
auf Risse in der Formschale, in die die flüssige Schmelze penetriert. Durch den me-
tallostatischen Druck, den die Schmelze auf die Formschale ausübt, wird die Form-
schale an den großen Flächen des Schaufelblatts nach außen gedrückt, wodurch 
die Formschalen an der Eintritts- und Austrittskante im Bereich der vorderen 
Schichten reißen. Die Risse gehen nicht durch die gesamte Dicke der Formschale, 
da keine Schmelze ausgetreten ist. 
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Abbildung 4.45: Ungeätzter Querschliff des Deckbands. In der Mitte des Schliffbil-
des sind gerichtet erstarrte Körner zu sehen, die von unten nach oben gewachsen 
sind. Die Pfeile kennzeichnen die globulitische Körner, die vom Rand des Deck-
bands aus wachsen. 
 
 
Abbildung 4.46: Detailaufnahme der Eintrittskannte einer Dummy-Schaufel mit 
sogenannten Schmelzefahnen. 
 
Ein weiteres Indiz für das Erweichen des Formschalensystems bei der gerichte-
ten Erstarrung von Dummy-Schaufeln aus FG75 wird durch den 3D-Scan in Abbil-
dung 4.47 offensichtlich. Mit Hilfe der Farbskala wird deutlich, dass die Bauteile 
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bauchig und im Blattbereich gekrümmt sind. Auf der Vorderseite sind am oberen 
und unteren Ende Formabweichungen in positiver Richtung und in der Mitte in 
negativer Richtung zu erkennen. Die Rückseite zeigt in abgeschwächter Weise eine 
umgekehrte Formabweichung. Begründen lassen sich diese Effekte mit der Tatsa-
che, dass die Formschale mitunter mehrere Stunden bei annähernd 1700 °C mit 
flüssiger Schmelze im Ofenraum steht und dabei weich wird. Ursprünglich wurde 
das Formschalensystems am Gießerei-Institut (51), (52) für den konventionellen 
Feinguss und nicht für die gerichtete Erstarrung von FG75 entwickelt. Für die ge-
richtete Erstarrung sind allerdings Prozesstemperaturen notwendig, die mehr als 
200 °C über der anfänglichen Einsatztemperatur für den herkömmlichen Feinguss 
liegen. Eine Vielzahl von Veröffentlichungen beschreiben ebenfalls, dass kommer-
zielle Formschalensysteme bei den benötigten Temperaturen von 1700 - 1800 °C 
nicht mehr funktionieren und die Entwicklung einer geeigneten Formschalenke-
ramik die größte Herausforderung beim Gießen gerichtet erstarrter NiAl-Bauteile 
ist (4), (5) und (12). 
 
 
Abbildung 4.47: Der 3D-Scan der gerichtet erstarrten Dummy-
Gasturbinenschaufel zeigt deutliche Formabweichungen von -1,5 mm bis +1,0 mm 
auf, die auf ein Verbiegen der Geometrie hindeuten. 
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Abschließend kann festgehalten werden, dass die gerichtete Erstarrung der 
Dummy-Gasturbinenschaufeln gießtechnisch eine Herausforderung darstellt. Die 
gewählten Prozessparameter DS4 mit der Abzugsgeschwindigkeit 4,0 mm/min 
und der Heizertemperatur 1680 °C erlauben die Herstellung gerichtet erstarrter 
Bauteile, aber nur mit Einschränkungen, da bei der Querschnittserweiterung im 
Deckband globulitische Körner nachgewiesen wurden. Mit der gewählten Gieß-
temperatur von 1700 °C besteht eine Schmelzeüberhitzung von 100 °C und die 
Heizertemperatur 1680 °C resultiert in einer Vorheiztemperatur der Formschale 
von ca. 50 °C über der Liquidustemperatur von FG75. Obwohl die Temperaturen 
merklich über denen liegen, die von J. A. Oti et al. (4) als minimal benötigte 
Schmelz- bzw. Vorheiztemperatur angegeben werden, sind die Überhitzung nicht 
ausreichend um FG75 fehlerfrei gerichtet zu erstarren. Ein Grund für die unter-
schiedlichen Gefüge der hier untersuchten Dummy-Schaufeln zu den Beobachtun-
gen aus der Literatur, findet sich bei J. A. Oti et al. (4) in der geringeren Proben-
größe und der Verwendung von Kornselektoren unterhalb er Proben, wodurch die 
Wärmeabfuhr über die Chill-Plate geringer ausfällt. 
Augenblicklich stellt das verwendete Formschalensystem einen weiteren 
Schwachpunkt der gerichteten Erstarrung dar, da die Formschalen bei Temperatu-
ren von 1700 °C weich werden und sich an der Eintritts- und Austrittskante der 
Schaufel Risse bilden, sowie Krümmungen und Ausbeulungen des Schaufelblatts 
verursachen. 
Die hier beobachtete Erstarrungsfrontgeschwindigkeit sowie Lage und Länge 
der Mushy-Zone werden auch durch die numerische Simulation in Kapitel 4.7.1 
nachgewiesen. 
 
4.6. Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung 
Der Ausgangspunkt für die Herstellung der Gasturbinenschaufeln mit Innenküh-
lung sind die mehrfach beschriebenen Standardprozessparameter zur globuliti-
schen Erstarrung. Die Ausgangsgeometrie der Schaufeln beinhaltet noch zwei 
Deckbänder, wie sie in Kapitel 3.7 und Abbildung 3.26 beschrieben sind. In Tabelle 
4.10 sind die Variationen der Versuchsreihe I.), die sich ausschließlich mit der glo-
bulitischen Erstarrung der Gasturbinenschaufel beschäftigt, aufgelistet. Diese erste 
Versuchsreihe verdeutlicht, dass die Schaufel mit je einem Deckband an jedem En-
de nicht rissfrei, ohne Lunker oder Kaltläufe gegossen werden kann. Anzumerken 
ist aber, dass die keramischen Kerne in ca. 75 % der Proben gehalten haben, was 
bedeutet, dass die Kerne nicht gebrochen sind oder sich aus ihrer Position bewegt 
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haben. Bei dieser Reihe I.) wurden insgesamt neun Schaufeln abgegossen. Der ers-
te Abguss I.a) wurde mit den Standardprozessparametern zur globulitischen Er-
starrung und der Ursprungsgeometrie, wie sie in Abbildung 3.26 dargestellt ist, 
durchgeführt. Ab dem zweiten Versuch wurde die Vorwärmtemperatur der Form-
schale von 1450 °C auf 1600 bzw. 1650 °C deutlich erhöht, um die Formfüllung zu 
verbessern. Mit dem dritten Versuch I.c) wurde zusätzlich noch die Formschale 
mit einer Zwischenschicht aus Styroporkugeln besandet, um einen Spannungsauf-
bau durch die Form während der Erstarrung zu verringern. Der vierte Abguss 
wurde mit einer erheblich reduzierten Abkühlrate während des Duktil-Spröd-
Übergangs gefahren. 
Für den dritten und vierten Versuch wurde die Formschale mit einer Schicht aus 
Styroporkugeln modifiziert. Das Styropor verbrennt beim Sintern der Form und 
hinterlässt Hohlräume. Die Idee hinter dieser Methode ist, die Metallkontraktionen 
während der Erstarrung durch die zusätzlichen Hohlräume noch besser abzufe-
dern, da die in den Arbeiten von M. Klaassen (51) und F. Scheppe (74) beschriebe-
ne Wirkung der Sandwichbauweise der Formschale mit weichen Zwischenschich-
ten bei den komplex geformten und dünnwandigen Schaufeln nicht ausreicht, um 
Risse zu vermeiden. Bei den Arbeiten von M. Klaassen (51) und F. Scheppe (74) 
handelt es sich um einfachere zylindrische oder plattenförmige Geometrien, die 
mit der Formschale in Sandwichbauweise zu gießen sind. Entsprechend den Be-
schreibungen von J. A. Oti et al. (4), um rissfrei NiAl-Bauteile zu gießen, muss die 
Wärmeausdehnung der Formschale gleich mit der Wärmeausdehnung der Legie-
rung sein. Da die Wärmeausdehnung der hier verwendeten Formschale nicht der 
von FG75 entspricht, soll mit der Zwischenschicht aus Styroporkugeln dieser Ef-
fekt nachgebildet werden. 
Der vierte Versuch I.d) ist durch eine besonders langsame Abkühlrate von 
1 K/min durch den Duktil-Spröd-Übergang charakterisiert. Diese niedrige Abküh-
lung ist die langsamste mit dem Ofen realisierbare Abkühlrate. Wie in Kapitel 2.1.1 
erklärt ist, weist polykristallines NiAl nur 3 der 5 für eine Verformung notwendi-
gen Gleitsysteme auf. Eine Verformung wird ermöglicht durch eine Kombination 
aus Versetzungsgleiten und Versetzungsklettern. Dabei ist Versetzungsklettern ein 
diffusionsbestimmter Schritt, der erst bei höheren Temperaturen greift. Trotz der 
langsameren Abkühlrate, die mehr Zeit für die Diffusionsprozess liefern sollte, 
konnten die Bauteile nicht rissfrei erstarrt werden. 
Da trotz aller Anstrengungen mit der globulitischen Erstarrung keine fehler-
freien Schaufeln hergestellt werden, wurde für die zweite Versuchsreihe die ge-
richtete Erstarrung von FG75 ins Auge gefasst. Der Wechsel des Prozesses ermög-
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licht Bauteile ohne Kaltläufe zu gießen, da die Formschalentemperatur über der 
Liquidustemperatur liegt. Durch die gerichtete Erstarrung steht zu jedem Zeit-
punkt der Erstarrung ausreichend Schmelze bereit, die dafür sorgt, dass das Bau-
teil dichtgespeist wird. Weiterhin weist ein gerichtet erstarrtes Gefüge höhere 
Zugfestigkeiten bei hohen Temperaturen auf (vergleiche Kapitel 4.3) als ein globu-
litisches Gefüge, wodurch Spannungsrisse im Duktil-Spröd-Übergang reduziert 
werden sollen. 
 
Tabelle 4.10: Zusammenstellung der wichtigsten Prozess-, Bauteil- und 
Formschalenvariationen der ersten 4 Abgüsse. Alle 4 Abgüsse wurden globulitisch 
erstarrt. 
Ver-
suchs-
reihe 
Prozessparame-
ter 
Bemerkung zur 
Bauteilgeome-
trie 
Bewertung der 
Bauteile 
Bemerkungen 
zur Formschale 
I.a) Standardparameter 
zur globulitischen 
Erstarrung 
2 Schaufeln mit je 2 
Deckbändern und 
Kernen, Wandstär-
ke 2 mm 
beide Schaufeln 
weisen Lunker, 
Kaltläufe und gro-
ße Querrisse auf; 
Kerne haben gehal-
ten 
 
I.b) globulitische Er-
starrung, Heizer-
temp. 1650 °C; 
Abzug mit 
3 mm/min im San-
deimer 
2 Schaufeln mit je 2 
Deckbändern und 
Kernen, Wandstär-
ke 2 mm 
beide Schaufeln 
weisen Lunker, 
Kaltläufe und gro-
ße Querrisse auf; 
Kerne haben gehal-
ten 
 
I.c) Standardparameter 
zur globulitischen 
Erstarrung; erhöh-
te Heizertemp. 
1600 °C 
2 Schaufeln mit je 2 
Deckbändern und 
Kernen, Wandstär-
ke 2 mm; 2. Schau-
fel um 90 ° gedreht 
beide Schaufeln 
weisen Lunker, 
Kaltläufe und gro-
ße Querrisse auf; 
bei der 2. Schaufel 
haben die Kerne 
nicht gehalten 
mit Zwischen-
schichten aus Sty-
roporkugeln 
I.d) Auslagerungsver-
such, 1600 °C bis 
1070 °C 4K/min 
Kühlrate; bis 570°C 
1K/min Kühlrate 
3 Schaufeln mit je 2 
Deckbändern und 
Kernen, Wandstär-
ke 2 mm 
alle 3 Schaufeln 
weisen Lunker, 
Kaltläufe und gro-
ße Querrisse auf; 
Kerne haben gehal-
ten 
mit Zwischen-
schichten aus Sty-
roporkugeln 
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Beispielhaft für diese erste Versuchsreihe I.) ist in Abbildung 4.48 eine Gasturbi-
nenschaufel abgebildet, die im Versuch I.c) gegossen wurde. Die Schaufel zeigt 
eindeutig Kaltläufe an den Deckbändern, Spannungsrisse parallel zu den Deckbän-
dern im Schaufelblatt und mittig einen großen Lunker. Die vier angesetzten Spei-
ser waren wirkungslos. 
 
 
Abbildung 4.48: Die globulitisch abgegossene Schaufel zeigt eine Vielzahl von deut-
lich ausgeprägten Gussfehlern. Obwohl in Summe vier Speiser eingesetzt wurden, 
konnte die Schaufel nicht dichtgespeist werden. 
 
In Tabelle 4.11 sind die ersten Versuche zur gerichteten Erstarrung (Versuchs-
reihe II.) präsentiert. Die Bauteile weisen keine Lunker oder Kaltläufe mehr auf. 
Trotz unterschiedlicher Prozessvariationen konnten jedoch auch mit dieser Ver-
suchsreihe keine rissfreien Bauteile produziert werden. Wie in der ersten Ver-
suchsserie I.) haben wiederum ca. 75 % der Keramikkerne gehalten. 
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Tabelle 4.11: Die ersten Versuche zur gerichteten Erstarrung der 
Gasturbinenschaufel waren von der Anpassung bzw. Vereinfachung der 
Bauteilgeometrie geprägt. 
Ver-
suchs-
reihe 
Prozesspara-
meter 
Bemerkung zur 
Bauteilgeometrie 
Bewertung der 
Bauteile 
Bemerkungen 
zur Form-
schale 
II.a) gerichtete Er-
starrung; Hei-
zertemp. 
1680 °C, Ab-
zugsgeschwin-
digkeit 
3,5 mm/min 
3 Schaufeln mit je 2 
Deckbändern und 
Kernen, Wandstärke 
2 mm 
1. Schaufel viele kleine 
Risse in Längs- und 
Querrichtung, Kerne 
gebrochen; 2. und 3. 
Schaufel mit kleinen 
Rissen längs und quer, 
Kerne in beiden Fällen 
gehalten 
mit Zwischen-
schichten aus 
Styroporkugeln 
II.b) gerichtete Er-
starrung; Hei-
zertemp. 
1680 °C, Ab-
zugsgeschwin-
digkeit 
2,5 mm/min 
1. Schaufel ohne 
Deckbänder, mit Ke-
ramikkernen und 
2 mm Wandstärke; 2. 
Schaufel mit 1 Deck-
band ohne Kernen, 
2 mm Wandstärke; 3. 
Schaufel mit 1 Deck-
band mit Kernen und  
2 mm Wandstärke; 4. 
Schaufel mit 1 Deck-
band; mit Kernen und 
2 mm Wandstärke 
1. Schaufel Kerne ge-
halten, Risse haupt-
sächlich längs; 2. 
Schaufel Risse längs 
und quer, 3. Schaufel 
Kerne gehalten Risse 
hauptsächlich längs; 4. 
Schaufel Kerne gehal-
ten Risse hauptsäch-
lich längs 
 
II.c) gerichtete Er-
starrung; Hei-
zertemp. 
1680 °C, Ab-
zugsgeschwin-
digkeit 
1,5 mm/min 
alle 3 Schaufeln mit 
jeweils 1 Deckband, 
Keramikkernen und 
2 mm Wandstärke 
1. Schaufel Kerne ge-
halten, Risse längs und 
quer; 2. Schaufel Ker-
ne gehalten, Risse 
längs und quer; 3. 
Schaufel Kerne nicht 
gehalten, Risse haupt-
sächlich längs 
mit Zwischen-
schichten aus 
Styroporkugeln 
 
Die Anpassung der Formschale mit einer Zwischenschicht, die mit Styroporku-
geln getaucht und besandet wurde, wurde bei 2 von 4 Abgüssen übernommen. Da 
die Schaufeln in keinem der 4 Versuche rissfrei entformt werden konnten, ist ein 
Effekt der zusätzlichen Dämpfung durch die veränderte Formschale nicht zu er-
kennen. 
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Ab dem zweiten Versuch II.b) wurde die Geometrie der Schaufel vereinfacht. Das 
Schaufelprofil wurde auf der einen Seite verlängert und ein Deckband dadurch 
substituiert, wodurch das Metall bei der Erstarrung nur noch durch die Reibung an 
der Frontschicht an der Kontraktion gehindert wird. In Längsrichtung werden die 
Spannungsspitzen minimiert. In den beiden darauffolgenden Versuchen wurden 
die Prozessparameter, der Formschalenaufbau sowie die Geometrie weiter vari-
iert. In Tabelle 4.11 ist dargestellt, dass beim Versuch II.b) zu Testzwecken eine 
Schaufel ganz ohne Deckband gegossen wurde. Die Gesamtlänge der Schaufel blieb 
dabei erhalten, so dass sich das Blattprofil über die ganze Länge erstreckte. 
Da die zweite Versuchsreihe II.) parallel zur Parameterstudie aus Kapitel 4.2 
durchgeführt wurde, standen die optimalen Parameter für die gerichtete Erstar-
rung im Ofen noch nicht fest, daher wurden Abzugsgeschwindigkeiten von 1,5, 2,5 
und 3,5 mm/min getestet. Zusammenfassend zu dieser zweiten Versuchsserie 
lässt sich sagen, dass trotz der Geometrievereinfachungen und der Prozessanpas-
sungen keine der Schaufeln fehlerfrei gegossen werden konnte. Beim Großteil der 
Bauteile haben die keramischen Kerne gehalten, allerdings wiesen alle Bauteile 
Risse in Quer- und Längsrichtung auf, vergleiche Abbildung 4.49. 
 
 
Abbildung 4.49: Gerichtet erstarrte Turbinenschaufel mit 2 mm Wandstärke. Die 3 
Stäbe an der Unterseite sind die Verbindung der Schaufel zur Chill-Plate. 
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Für die dritte Versuchsserie III.) aus Tabelle 4.12 wurden alle bisherigen Er-
kenntnisse zusammengefasst. Als Prozessparameter für die gerichtete Erstarrung 
wurde der Parametersatz DS4 genutzt, der in der Parameterstudie erarbeitete 
wurde. Die Formschalen wurden weiterhin mit einer Zwischenschicht aus Styro-
porkugeln getaucht und besandet. Bei den Bauteilgeometrien gab es dagegen weit-
reichende Umgestaltungen, um die Ausbringung zu steigern. 
In der Fachliteratur finden sich Aussagen, dass der Guss von dünnwandigen und 
hohlen Strukturen nur an Rohren demonstriert werden konnte (12). So beschreibt 
R. Darolia (13) als eine Möglichkeit, Turbinenschaufeln aus NiAl herzustellen, in-
dem zuerst eine „oversize near-net-shape“ Schaufel gegossen wird und anschlie-
ßend aus diesen überdimensionierten Bauteilen mittels elektrochemisch abtra-
genden Verfahren die endgültige Schaufel heraus modelliert wird (13), (75), siehe 
hierzu Abbildung 2.22. Motiviert von diesen Veröffentlichungen wurden parallel 
Schaufeln ohne Kerne gegossen, um rissfreie Bauteile auszubringen. Allerdings 
verlief auch dieser Ansatz erfolglos. 
Angelehnt an die massiven Schaufeln wurden bei den Schaufeln mit keramischen 
Kernen die Wandstärken auf 4, 5, 6, 11 und sogar 15 mm aufgedickt, vergleiche 
Abbildung 3.29. Diese Herangehensweise ist ebenfalls von den Ergebnissen der 
Fachliteratur beeinflusst. 
Die Schaufeln, die mit Kernen gegossen wurden, zeichneten sich weiterhin durch 
den Verzicht auf das zweite Deckband aus. Hierdurch sollten die Spannungsspitzen 
im Bauteil während des Duktil-Spröd-Übergangs weiter reduziert werden. 
Im ersten Versuch III.a) wurde die Wandstärke an zwei Schaufeln auf 4 mm, bei 
der dritten auf 5 mm und bei der vierten sogar auf 6 mm aufgedickt. Als Pro-
zessparameter wurde hier der in der Parameterstudie herausgearbeitete Parame-
tersatz DS4 verwendet. Da die Wandstärkenerhöhung von 2, 3 und 4 mm keine 
ersichtliche Besserung der Bauteilqualität brachte, wurden für den zweiten Ver-
such die Wandstärken extrem aufgedickt. Wie in Tabelle 4.12 aufgeführt, wurde 
beim zweiten Versuch die die Wandstärke um 11 bzw. 15 mm aufgedickt. Wie in 
Abbildung 4.50 zu sehen, sind keine Querrisse vorhanden, allerdings zieht sich ein 
Längsriss durch das gesamte Bauteil. Um den Einfluss der keramischen Kerne auf 
die Rissbildung zu untersuchen, wurden, wie oben beschrieben, parallel 2 Schau-
feln mit einem Deckband, aber ohne Kerne gegossen, hierbei zeigt sich, dass auch 
diese Gasturbinenschaufeln nicht ohne Risse gegossen werden konnten. 
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Tabelle 4.12: Der wichtigste Aspekt bei der dritten Versuchsreihe war die 
Ausbringung der Bauteile in Abhängigkeit der Wandstärke. 
Ver-
suchs-
reihe 
Prozessparame-
ter 
Bemerkung zur 
Bauteilgeomet-
rie 
Bewertung der 
Bauteile 
Bemerkungen 
zur Formschale 
III.a) gerichtete Erstar-
rung; Parameter-
studie DS4; Heizer-
temp. 1680 °C, Ab-
zugsgeschwindig-
keit 4 mm/min 
1. Schaufel mit 1 
Deckband, Kera-
mikkernen und 
5 mm Wandstärke; 
2. Schaufel mit 
Kernen, 1 Deck-
band und 4 mm 
Wandstärke, 3. 
Schaufel ohne 
Deckband, mit 
Kernen und 6 mm 
Wandstärke; 4. 
Schaufel ohne 
Deckband, mit 
Kernen und 4 mm 
Wandstärke 
1. Schaufel Kerne 
gehalten, Risse 
längs und quer; 2. 
Schaufel Kerne 
gehalten, Risse 
längs und quer, 3. 
Schaufel Kerne 
gehalten, Risse 
hauptsächlich 
längs; 4. Schaufel 
Kerne gehalten 
Risse, hauptsäch-
lich längs 
mit Zwischen-
schichten aus Sty-
roporkugeln 
III.b) gerichtete Erstar-
rung; Parameter-
studie DS4; Heizer-
temp. 1680 °C, Ab-
zugsgeschwindig-
keit 4 mm/min 
1. und 2. Schaufel 
mit einem Deck-
band ohne Kerne; 
3. Schaufel mit 
Kernen und 11 mm 
Wandstärke; 4. 
Schaufel mit Ker-
nen und 15 mm 
Wandstärke 
1. und 2. Schaufel 
gerissen; 3. Schau-
fel kleiner Längs-
riss, Kerne gehal-
ten; 4. Schaufel 
kleiner Längsriss, 
Kerne größtenteils 
gehalten und nicht 
dichtgespeist 
mit Zwischen-
schichten aus Sty-
roporkugeln 
 
Durch die angewendeten Modifikationen der Schaufeln, wie Vereinfachung der 
Geometrie und größere Wandstärken sowie Änderung des Gießprozesses hin zur 
gerichteten Erstarrung, konnte die Qualität der Bauteile erheblich verbessert wer-
den, aber die Rissanfälligkeit der Legierung FG75 erlaubt es nicht, rissfreie Schau-
feln mit Kühlkavitäten (keramische Kerne) und gekrümmtem Schaufelprofil zu 
gießen. 
 
4 Ergebnisse und Diskussion 
 
128 
 
Abbildung 4.50: Die Schaufel mit 11 mm aufgedickter Wandstärke zeigt einen 
Längsriss in der Bauteilmitte. Die Querschnittsverjüngung im Deckband stellt den 
Schwachpunkt dar, da der obere Teil komplett abgerissen ist. Die beiden Säulen an 
der Unterseite sind wiederum die Verbindung zur Chill-Plate. 
 
Der Anspruch der hier dargestellten Entwicklung zur Gießtechnik bestand darin, 
gerichtet erstarrte Bauteile aus FG75 „near net shape“ zu gießen. Der alternative 
Lösungsweg, wie er in der Fachliteratur (5) und (13) aufgezeigt ist, überdimensio-
nierte Bolzen zu gießen aus denen mittels elektrochemischer Nachbearbeitung die 
gewünschte Schaufelgeometrie herausgearbeitet wird, war nicht Gegenstand die-
ser Forschungsarbeit. 
Auffällig ist, dass die massiven Dummy-Schaufeln im Gegensatz zu der hier ver-
wendeten Bauteilgeometrie rissfrei gegossen werden können. Die Rissanfälligkeit 
der Gasturbinenschaufel mit Innenkühlung ist in der gekrümmten Form des 
Schaufelprofils zu sehen, da dieses in allen Versuchen durch Aufdicken der Wand-
stärke oder Entfernen der Kerne bzw. von einem oder beider Deckbänder in seiner 
Grundform erhalten bleibt. Durch die gekrümmte Form des Profils ist ein Auf-
schrumpfen des erstarrenden Metalls auf die Formschale in radialer Richtung un-
vermeidlich, wodurch die Rissbildung begünstigt wird. 
Wie die Versuche zu den Kernmaterialien in Kapitel 3.1.3 und 4.1 zeigen, funkti-
oniert die kontrollierte Abkühlung für kleine einfache Bauteile sehr gut, allerdings 
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ist bei größeren Bauteilen die Längenänderung durch der Erstarrungskontraktion 
in allen 3 Raumrichtungen deutlich größer, wodurch die Spannungsspitzen durch 
die Kerne und Formschale während der Erstarrung die Zugfestigkeit des Materials 
überschreiten und unvermeidlich zu Rissen führen. 
Weiterhin zeigt die Beobachtung, dass für große Bauteile mit keramischen Ker-
nen nicht die Abkühlrate während des Duktil-Spröd-Übergangs entscheidend ist, 
um rissfreie Bauteile zur gießen. Vielmehr ist die Temperaturführung unterhalb 
des Duktil-Spröd-Übergangs entscheidend, da das Material dann nur spröde rea-
giert, wobei es während des Übergangs noch Anteile duktilen Verhaltens aufweist. 
Bestätigt wird diese Annahme auch durch die Zugversuche, die bei RT und bei 
700 °C ca. 1 % Dehnung zeigen und bei 1100 °C sogar bis 6,5 %. 
Eine Randbemerkung, die ebenfalls diese Theorie bestärkt, ist die rein subjekti-
ve Beobachtung, das Formschalen, die heiß (300 °C) aus dem Ofen genommen 
werden, Knackgeräusche von sich geben. 
In diesem Arbeitspaket wurden 26 Schaufeln mit insgesamt 234 Kernen und 4 
Schaufeln ohne Kerne gegossen, wobei ca. 75 % der Kerne den Abguss überstan-
den haben und auch noch ausformbar waren. Anhand des Schaufelprofils in Abbil-
dung 4.51 ist eindrucksvoll zu erkennen, dass die keramischen Kerne die Innen-
konturen exakt abbilden und auch nach dem Abguss restlos entformbar sind. Es 
lässt sich letztendlich nicht komplett aufklären, ob und wie der Einfluss der kera-
mischen Kerne auf die Rissanfälligkeit bei der Erstarrung von FG75 ist, da auch 
alle Bauteile ohne Kerne gerissen sind. Diese Tatsache lässt auf einen kombinier-
ten Einfluss von Formschale, ungünstiger Bauteilgeometrie und Keramikkernen 
auf das Rissverhalten schließen, da auch die Einbringung einer Schicht aus Styro-
porkugeln in die Formschale nicht den erhofften Effekt hatte. Die Betrachtung von 
massiv gegossenen Gasturbinenschaufeln und den Dummy-Schaufeln (siehe oben) 
legt den Einfluss der Bauteilgeometrie auf die Rissbildung nahe. 
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Abbildung 4.51: Das Schaufelprofil ohne Deckband veranschaulicht, dass die ke-
ramischen Kerne die Innenkonturen akkurat darstellen. Das Bauteil wurde gerich-
tet erstarrt mit einer Abzugsgeschwindigkeit von 2,5 mm/min und 1680 °C Hei-
zertemperatur. 
 
Da die bisherigen Abgüsse keine fehlerfreien Schaufeln aus FG75 lieferten, aber 
zumindest bei den Kernen positive Ansätze hinsichtlich thermischer, mechani-
scher und chemischer Stabilität sowie Entformbarkeit zeigten, wurde zum Ende 
der Versuchsserie ein Abguss mit der Nickelbasislegierung CMSX-6 durchgeführt, 
um die Eignung der keramischen Kerne nachzuweisen. Die fehlerfreie Herstellung 
der Schaufeln aus CMSX-6 direkt beim ersten Abguss zeigt (Abbildung 4.52), wie 
groß der Einfluss des Duktil-Spröd-Übergangs der NiAl Legierung FG75 auf die 
Ausbringung ist. Der Abguss mit CMSX-6 demonstriert eindeutig, dass die Kerne 
aus Ti-Invest T sowohl die Herstellungsroute, den Abguss sowie die letztendliche 
Entformung ermöglichen. Die Entformung der Kerne geschieht mechanisch mittels 
Sandstrahlen. 
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Abbildung 4.52: Gasturbinenschaufel nach dem Entformen der Keramik, Nachbe-
arbeitung und Sandstrahlen (links) und die gleiche Schaufel nach der Makroät-
zung, wodurch deutlich das gerichtet erstarrte Gefüge sichtbar wird (rechts). 
 
Da die Gasturbinenschaufel aus CMSX-6 auch gegossen wurde, um ein reale 
Schaufel für die Untersuchung unter realen thermischen und strömungstechni-
schen Bedingungen im Heißgasströmungskanal einsetzen zu können, wurde die 
Schaufel auch auf ihre Maßhaltigkeit geprüft. 
Der 3D Scan in Abbildung 4.53 der CMSX-6 Schaufel zeigt, dass das Formscha-
lensystem bei Temperaturen um 1550 °C fehlerfrei funktioniert, d. h. es gibt keine 
Risse, Krümmungen oder Ausbeulungen. 
Abschließend kann festgehalten werden, dass die hier angestrebte Turbinen-
schaufel mit den zur Verfügung stehenden Gussprozessen, Formschalenmodifika-
tionen sowie Geometrievereinfachungen nicht herzustellen ist. Möglichkeiten zur 
Herstellung solcher NiAl-Turbinenschaufeln sind mehrfach in der zitierten Fachli-
teratur zu finden, andererseits steht bei diesen Ansätzen die Gussnachbearbeitung 
im Mittelpunkt. 
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Abbildung 4.53: Die verschiedenen Ansichten des 3D-Scans zeigen eine sehr hohe 
Abbildungsgenauigkeit im Bereich des Blatts. Die Formabweichungen auf der Un-
ter- und Oberseite sind auf das Abtrennen der Anschnitte per Hand zurückzufüh-
ren. 
 
Das am Gießerei-Institut entwickelte Formschalensystem ist für die hohen me-
chanischen und thermischen Belastungen bei 1700 °C, die für die gerichtete Er-
starrung von FG75 unvermeidlich sind, nicht geeignet. Wie bei den Dummy-
Schaufeln sind auch bei den Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung Risse in den 
Formschalen zu beobachten. Abbildung 4.50 dokumentiert eindeutig eine Verstäh-
lung auf der konkaven Seite der Schaufel, die dadurch entsteht, dass Schmelze in 
einen Riss in der Schale penetriert. 
Für die globulitische Erstarrung von FG75, dem ursprünglichen Anwendungs-
zweck und Ziel der Entwicklung, sowie die gerichtete Erstarrung von Ni-
Basislegierungen (in diesem Fall CMSX-6) ist das Formschalensystem hervorra-
gend geeignet. 
Das entwickelte Kernmaterial besitzt ausreichend gute Eigenschaften für den 
Feinguss von NiAl-Legierungen, wobei nicht abschließend geklärt ist, ob die Kera-
mikkerne einen Einfluss auf die Rissbildung während der Erstarrung haben. 
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4.7. Gießsimulationen mit CASTS 
4.7.1. Erstarrungssimulationen von Dummy-Gasturbinenschaufeln 
Die Simulation der globulitischen Erstarrung der Dummy-Gasturbienenschaufeln 
zeigt die Besonderheit des Simulationsprogramms CASTS, den zeitlichen Tempera-
turverlauf in der Form und Schmelze, unter Berücksichtigung der freiwerdenden, 
latenten Wärme als Funktion des Phasenverhältnisses fest-flüssig und dem Wär-
meübergangswiderstand an der Phasengrenzfläche zu berechnen. Da das Gießen 
von Nickelaluminiden nur im Vakuum möglich ist, ist der Wärmeaustausch durch 
Strahlung hier der dominierende Mechanismus der Wärmeübertragung (70). 
Wie die Temperaturkurven in Abbildung 4.54 verdeutlichen, ist der experimen-
telle Erstarrungsverlauf mit der hohen Abkühlrate oberhalb von 1100 °C und der 
definierten Kühlrate von 2,5 K/min unterhalb von 1100 °C von der Simulations-
rechnung identisch nachgebildet. Es ist sehr deutlich die Änderung der Abkühlbe-
dingungen bei 1100 °C oberhalb des Duktil-Spröd-Übergangs zu erkennen. Die 
treibende Kraft für die Abkühlung sowohl im Experiment als auch in der Simulati-
on sind die beiden programmierten Heizerelemente. Die genaue Übereinstimmung 
der Simulationsrechnung spricht dafür, dass die Strahlung- und Sichtfaktorrech-
nung, die thermophysikalischen Datensätze und die Anfangs- sowie Randbedin-
gungen sinnvoll gesetzt sind und einwandfrei funktionieren. Diese akkurate Nach-
bildung der Abgussbedingungen inklusive Temperaturführung bedeutet, dass die 
Abkühlraten wie auch Temperaturgradienten übereinstimmen. 
Aus Abbildung 3.31 ist weiterhin gut zu erkennen, dass die simulierte Erstar-
rung von der Unterseite und den Seiten hin zu den massiven Bauteilbereichen, den 
Speisern und dem Eingusstrichter verläuft. Der Verlauf der Liquidusisotherme 
kann mit der Simulation nicht sichtbar gemacht werden, da die Formschale ent-
sprechend des Standardgießprogramms zur globulitischen Erstarrung nur auf 
1450 °C vorgeheizt ist und die flüssige Schmelze, die mit ca. 1600 °C eingegossen 
wird, unmittelbar unterhalb der Liquidustemperatur abgekühlt ist. 
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Abbildung 4.54: Vergleich der mittels Typ B Thermoelementen gemessene Ab-
kühlkurve (oben) und des simulierten Erstarrungsverlaufs (unten). 
 
Die Nachbildung des Temperaturfeldes für die gerichtete Erstarrung ist deutlich 
komplexer als bei der zuvor beschriebenen globulitischen Erstarrung. Der Grund 
hierfür ist die Abwärtsbewegung der Formschale, hierdurch ergeben sich räumlich 
veränderte Sichtfaktoren. Überdies müssen weitere Randbedingungen gesetzt 
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werden für z. B. die Temperatur und die Strahlung des Baffles, des Kühlrings, der 
Ofeninnenwand, etc. In Abbildung 4.55 sind sehr gut die unterschiedlichen Tem-
peraturbereiche im Ofen unmittelbar vor dem Abzugsprozess zu erkennen. 
 
 
Abbildung 4.55: Der Gesamtaufbau der Heizereinheit des Bridgman-Ofens zeigt, 
wie das Graphit-Baffle die Heizerkammer nach unten hin zur Kühlkammer des 
Ofens abschirmt. Mit Abzug der Formschale verändert sich der Wärmehaushalt im 
Ofen, da durch Wärmestahlung zunehmend Wärme in die Kühlkammer 
eingebracht wird. 
 
Die nachfolgende Auswertung der Gießsimulation wird anhand des Versuchs mit 
2,5 mm/min Abzugsgeschwindigkeit und 1680 °C Heizertemperatur durchgeführt, 
da hierfür gemessene Temperaturkurven an zumindest zwei Thermoelementen 
zur Verfügung stehen. Der Vergleich zwischen den gemessenen und simulierten 
Temperaturdaten für die gerichtete Erstarrung der Dummy-Gasturbinenschaufeln 
ist in Abbildung 4.56 veranschaulicht. Der Temperaturbereich bis unterhalb der 
Solidustemperatur von 1427 °C ist sehr gut nachgebildet. Hieraus resultiert die 
annähernde Deckungsgleichheit der gemessenen und berechneten Abkühlkurven 
im Bereich der Erstarrungszone. Auf Basis der Temperaturkurven wurden die 
Temperaturgradienten an den jeweiligen Thermoelementen bestimmt. 
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Die Darstellung der Mushy-Zone und der Erstarrungsfront des realen Gießver-
suchs, wie sie in Abbildung 4.40 zu sehen ist, wurde ebenfalls aus den simulierten 
Temperaturkurven berechnet. In Abbildung 4.57 ist die Lage der simulierten Mus-
hy-Zone illustriert. Der direkte Vergleich zeigt, dass die Position der Mushy-Zone 
mit der Liquidus- und Solidusisotherme nur eine minimale zu vernachlässigende 
Abweichung der Simulation angibt. 
Tabelle 4.13 stellt sowohl die aus Messwerten ermittelten Gradienten sowie die 
aus simulierten Daten berechneten Temperaturgradienten dar. Wie die Tempera-
turkurven weisen auch die Gradienten, die für einen Vergleich herangezogen wer-
den können, eine genaue Übereinstimmung auf. 
 
 
Abbildung 4.56: Abgleich der simulierten Temperaturkurven mit den gemessenen 
Temperaturkurven der gerichteten Erstarrung mit 2,5 mm/min Abzugsgeschwin-
digkeit und 1680 °C Heizertemperatur. 
 
Die Darstellung der Mushy-Zone und der Erstarrungsfront des realen Gießver-
suchs, wie sie in Abbildung 4.40 zu sehen ist, wurde ebenfalls aus den simulierten 
Temperaturkurven berechnet. In Abbildung 4.57 ist die Lage der simulierten Mus-
hy-Zone illustriert. Der direkte Vergleich zeigt, dass die Position der Mushy-Zone 
mit der Liquidus- und Solidusisotherme nur eine minimale zu vernachlässigende 
Abweichung der Simulation angibt. 
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Tabelle 4.13: Auflistung der Temperaturgradienten für die gerichtete Erstarrung 
(vab = 2,5 mm/min, TH = 1680 °C) der Dummy-Schaufeln. 
Thermoelementposition / 
Höhe von der Chill-Plate 
gemessener 
Temperaturgradient [K/mm] 
simulierter 
Temperaturgradient [K/mm] 
1 / 53 mm 
4,67 5,07 
2 / 106 mm 
/ 3,23 
3 / 162,5 mm 
/ 2,57 
4 / 180 mm 
2,40 2,54 
 
  
Abbildung 4.57: Die Illustration des Verlaufs der Erstarrungsfront und der Mushy-
Zone decken sich mit den aufbereiteten Darstellungen aus den Messwerten 
 
Für die in Kapitel 3.8.1 vorgestellten Erstarrungssimulationen mit den Randbe-
dingungen vab = 4,0 mm/min und TH = 1680°°C wird kein detaillierter Abgleich mit 
dem Abguss vorgestellt, da keine geeigneten Temperaturmessungen vorliegen. Die 
vorangegangenen Ergebnisse lassen jedoch den Schluss zu, dass die Simulationen 
ebenfalls eine sehr hohe Genauigkeit aufzeigen, da nur die Abzugsgeschwindigkeit 
von 2,5 mm/min auf 4,0 mm/min als Randbedingung geändert wurde. 
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In Abbildung 4.58 ist die Temperaturhistorie zu vier verschiedenen Zeiten der 
Erstarrung dargestellt. Zur besseren Veranschaulichung ist die Sicht immer auf das 
Gussteil fixiert, so dass die Bewegung der Formschale durch die verschiedenen 
Positionen des Baffles zu sehen ist. Auffällig an den Simulationen ist, dass die Li-
quidus- und Solidusisothermen und somit die Mushy-Zone komplett oberhalb des 
Baffles liegen. Im Ausschnitt (b) bei 1000 s ist die konvexe Krümmung der Liqui-
dusisothermen eindeutig zu erkennen. 
 
 
  (a) 200 s 
 
(b) 1000 s 
 
(c) 1500 s 
 
(d) 2000 s 
Abbildung 4.58: Simulation des Erstarrungsverlaufs mit dem Parametersatz DS4 
mit 4mm/min Abzugsgeschwindigkeit und 1680 °C Heizertemperatur. 
Die bis hier vorgestellten Simulationen zeigen eine sehr gute Abbildegenauigkeit 
der durchgeführten Versuche, sowohl für die globulitische, als auch für die gerich-
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tete Erstarrung. Für beide Gussprozesse dient der gleiche modifizierte Materialda-
tensatz, wie er in Kapitel 3.8 vorgestellt wird. Jedoch ist zu beachten, dass bei der 
Simulation der gerichteten Erstarrung der Wärmeübergang zur Chill-Plate zu Pro-
zessbeginn entscheidenden Einfluss hat. Die Simulationsergebnisse erlauben die 
Schlussfolgerung, dass sowohl die Vernetzung der jeweiligen Gusstrauben, die ge-
setzten Rand- und Anfangsbedingungen, als auch die Materialdatensätze sinnvoll 
definiert und verifiziert sind. 
 
Die Versuchs- und Simulationsergebnisse sagen aus, dass die Mushy-Zone uner-
wünscht hoch im Ofen liegt (d.h. die Erstarrungszone ist deutlich oberhalb des 
Baffles im Heizerbereich). Die Ursachen für die Verschiebung der Mushy-Zone sind 
bereits ausführlich in Kapitel 3.6 berichtet. Demzufolge kann die Mushy-Zone 
durch eine höhere Heizertemperatur ins Baffle gesenkt werden, wo auch das Ma-
ximum des Temperaturgradienten zu finden ist. Die nachfolgend gezeigte Simula-
tion basiert auf der Erstarrungssimulation mit den Prozessparametern DS4 (ver-
gleiche Kapitel 3.3), allerdings ist die Heizertemperatur auf 1800 °C (anlagentech-
nisch momentan nicht realisierbar) erhöht worden. Die Momentaufnahmen der 
Simulation in Abbildung 4.59 (b), (c) und (d) veranschaulichen eindrucksvoll, dass 
die Mushy-Zone im Bereich des Baffles liegt und dass die Länge des Erstarrungsin-
tervalls annähernd halbiert ist. Im Vergleich zu der Simulation in Abbildung 4.58 
mit gleicher Abzugsgeschwindigkeit aber deutlich niedriger Heizertemperatur von 
1680 °C stellt dies eine erhebliche Verbesserung der Erstarrungsbedingungen dar. 
Die resultierenden Temperaturgradienten werden deutlich über den bisher ge-
messenen und simulierten Temperaturgradienten bei 1680 °C Heizertemperatur 
liegen, wodurch sich ein merklich feineres Gefüge einstellen wird. Durch die ver-
kleinerte Mushy-Zone wird auch die bei NiAl-Legierungen bekannte Fehlkornbil-
dung während der Erstarrung reduziert. 
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(a) 200 s 
 
(b) 1000 s 
 
(c) 1500 s 
 
(d) 2500 s 
Abbildung 4.59: Die deutlich höheren Heizertemperaturen von 1800 °C bei glei-
cher Abzugsgeschwindigkeit von 4 mm/min verlagern die Erstarrungsfront in das 
Baffle, demzufolge ist auch die Mushy-Zone kleiner und der resultierende Gradient 
größer. 
Abschließend lässt sich resümieren, dass die Erstarrungssimulationen mit dem 
Simulationsprogramm CASTS eine sehr gute Deckungsgenauigkeit mit den Gieß-
versuchen haben. Sowohl die berechneten Erstarrungs- und Temperaturverläufe 
als auch die resultierenden Temperaturgradienten entsprechen den gemessenen 
Versuchsdaten. 
Der Ausblick anhand der Simulation mit Heizertemperaturen von 1800 °C gibt 
eine potenzielle Richtung vor, die es ermöglicht, die Erstarrungsbedingungen und 
somit auch die resultierenden Materialeigenschaften drastisch zu verbessern. 
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4.7.2. Erstarrungssimulationen von Turbinenschaufeln mit Innenkühlung 
Da bei den Erstarrungsversuchen der Gasturbienenschaufeln mit Innenkühlung 
keine Temperaturmessungen durchgeführt wurden, kann auch kein Abgleich zwi-
schen Guss und Simulation erfolgen. Der in Abbildung 4.60 dargestellte Erstar-
rungsverlauf der Gasturbienenschaufel kann jedoch als Anhaltspunkt für die reale 
Erstarrung angesehen werden. Die Momentaufnahme (a) in Abbildung 4.60 zeigt 
ebenfalls die große Abschreckzone an der Kontaktstelle zur Chill-Plate. Beim Ver-
gleich der Simulation in den Teilbildern (b) und (c) (das bedeutet im eigentlichen 
Bauteil) zu den Simulationen der Dummy-Gasturbinenschaufeln sind die Lage und 
Länge der Mushy-Zone analog. Auffällig bei dieser Simulation ist, dass die Form-
schale einen merklichen Einfluss auf die Erstarrung der dünnwandigen Turbinen-
schaufeln hat. In den dünnwandigen Bauteilbereichen sowie bei den dünnen An-
schnitten ist das Verhältnis von Schmelze zu Formschale auf Seiten der Keramik, 
wodurch dort die Erstarrung auch durch die thermophysikalischen Eigenschaften 
der Formschale beeinflusst wird. 
Aufgrund der keramischen Kerne, die die Innenkonturen abbilden, ist ein extrem 
feines FEM-Netz im Gussteil notwendig. Durch die Möglichkeit, die Gusstraube in 
kleinere geometrische Einheiten zu unterteilen, bleibt die Gesamtzahl der Elemen-
te und der Knotenpunkt des Netzes überschaubar, wodurch auch noch erheblich 
komplexere Geometrien mit dem Simulationsprogramm CASTS ohne großen Zeit-
aufwand zu berechnen sind. 
Auch wenn diese Simulation nicht durch experimentelle Daten abgesichert ist, 
können die Berechnungen für eine Analyse der Erstarrungsabläufe verwendet 
werden, da die Materialdaten, Randbedingungen etc. durch die Simulationen der 
Dummy-Schaufeln bereits ausreichend verifiziert sind. 
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(a) 100 s 
 
(b) 900 s 
 
(c) 1250 s 
 
(d) 2250 s 
Abbildung 4.60: Simulation der Gasturbinenschaufel mit dem DS4 Parametersatz. 
In Hellblau ist das Baffle dargestellt. 
4.8. Entwicklung der Gießtechnik für FG75 hin zur gerichteten Erstar-
rung 
Abschließend werden in diesem Unterkapitel nochmal die einzelnen Schritte in 
der Entwicklung der Gießtechnik für FG75 zusammengestellt. Das Ziel dieser For-
schungsarbeit, die gerichtete Erstarrung der NiAl-Legierung FG75 mit Bauteilen 
im industriellen Maßstab, stellt den aktuellen Stand der Technik dar. Nachfolgend 
werden zuerst die beiden Gießprozesse zur globulitische Erstarrung und zur ge-
richteten Erstarrung aufgezeigt. Danach werden noch einmal die Bauteilgeomet-
rien mit den beiden Prozessen in Zusammenhang gestellt. 
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4.8.1. Gießprozesse 
Globulitische Erstarrung 
Ausgangspunkt der hier dargestellten Entwicklungen ist der konventionelle Fein-
gussprozess zur globulitischen Erstarrung von FG75 Bauteilen. Dieser Prozess 
wurde im Rahmen des Sonderforschungsbereichs 561 in den vergangenen 
10 Jahren am Gießerei-Institut entwickelt (1) und (74). Die Ofenkammer wird 
evakuiert und mit Argon gespült, so dass während des eigentlichen Schmelz-und 
Gießprozesses ca. 300 mbar Argon im Ofen vorherrschen. Die Formschale wird auf 
ca. 1450 °C vorgeheizt, parallel aufgeschmolzen, das FG75 mit einer Temperatur 
von 1700 °C abgegossen und die Formschale anschließend kontrolliert abgekühlt. 
Die Schlüsselrolle beim Gießprozess spielen die unterschiedlichen Abkühlraten. 
Oberhalb von 1100 °C beträgt die Kühlrate ca. 15 °C/min. Hierdurch wird ein fein-
körniges Erstarrungsgefüge erzielt. Von 1100 °C bis 600 °C wird die Abkühlrate 
auf 2,5 °C/min verringert, wodurch Spannungen durch die Erstarrungskontraktion 
im Duktil-Spröd-Übergang reduziert werden sollen. 
 
Gerichtete Erstarrung 
Für die gerichtete Erstarrung von FG75 wird die maximale Heizertemperatur des 
Ofens benötigt, um eine ausreichende Überhitzung der Formschale zu realisieren, 
wodurch die Legierung während des Erstarrungsprozesses über Liquidus gehalten 
wird. Die Ofenkammer wird evakuiert und mit Argon gespült, so dass während des 
Schmelz- und Gießprozesses ca. 300 mbar Argon im Ofen vorherrschen. Das 
Schutzgas sorgt dafür, dass die Schmelze nicht zu stark abdampft. Die Formschale 
wird auf ca. 1700 °C vorgeheizt, parallel aufgeschmolzen, das FG75 mit einer Tem-
peratur von 1700 °C abgegossen und die Formschale anschließend kontrolliert 
abgesenkt. Während des Absenkprozesses der Formschale werden die Heizer in 
der oberen Ofenkammer konstant auf ca. 1700 °C gehalten, so dass die Schmelze 
im Heizerraum flüssig bleibt. Damit die Isolation zwischen den beiden Ofenkam-
mern möglichst gut ist, wurde auf das Baffle aus Graphithartfilz noch eine 2 mm 
dicke Sigraflex-Folie gelegt, die eine Öffnung entsprechend der Außenkontur der 
Formschale aufwies und so den Spalt zwischen Formschale und Baffle minimierte. 
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4.8.2. Bauteilgeometrien 
Demonstrator 
Für die Entwicklung der keramischen Kerne wurde ein Demonstrator verwendet, 
wie er in Abbildung 3.7 zu sehen ist. Der Demonstrator stellt einen idealisierten 
Ausschnitt einer Turbinenschaufel dar. Dies beinhaltet eine gekrümmte Oberflä-
che, Kühlkanäle, unterschiedliche Wandstärken von 2 und 5 mm und eine Größe 
von 30 x 50 x 10 mm. Die Versuchsreihe basierte auf der globulitischen Erstar-
rung, da dieser Prozess hinreichend Stabilität bot, um die Einflüsse auf die Ent-
wicklung der keramischen Kerne zu minimieren. Desweiteren stand zu diesem 
Zeitpunkt die gerichtete Erstarrung noch nicht im Fokus wissenschaftlichen der 
Arbeit. 
 
Zugproben 
Die Zugproben wie sie in Abbildung 3.12 dargestellt sind, waren speziell für die 
Prüfmaschine der Firma Schenck am Institut für Metallkunde und Metallphysik 
der RWTH Aachen University abgegossen. Die Abmessungen betragen 
40,0 x 7,3 x 3,8 mm, wobei der eigentliche Messbereich in der Mitte der Proben 
einen Querschnitt von 2,5 x  2,6 mm und eine Länge von 25,7 mm aufweist. 
Während der Parameterstudie wurden die Zugproben in großer Stückzahl ge-
richtet erstarrt. Die Besonderheit hier ist vor allem, dass die Zugproben mit unter-
schiedlichen Parametersätzen gerichtet erstarrt wurden, um den Einfluss auf das 
Gussgefüge und die resultierenden mechanschen Eigenschaften aufzudecken. Al-
lerdings muss hier angemerkt werden, dass der erste Abguss mit den Gussparame-
tern zur globulitischen Erstarrung durchgeführt wurde. Dieser Abguss diente vor 
allem zur Herstellung von Zugproben, die im Anschluss an dieses Arbeitspaket mit 
den Zugproben aus der gerichteten Erstarrung verglichen werden. 
 
Dummy-Turbinenschaufel 
In Abbildung 3.20 ist die Dummy-Turbinenschaufel dargestellt. Die Dummy-
Schaufel besteht aus dem Schaufelfuß, dem Deckband und dem stilisierter Schau-
felblatt. Die Abmessungen der Schaufel betragen 35x90 mm am Deckband bei ei-
ner Blattlänge von 160 mm und einer Gesamtlänge von 190 mm. 
Die Geometrie der Dummy-Turbinenschaufel wurde für den Upscaling-Prozess 
ausgewählt, da eine einzelne Schaufel ein Abgussgewicht von ca. 1 kg aufweist und 
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somit eine deutliche Steigerung zu den bis dahin globulitisch gegossenen FG75 
Bauteilen darstellt. Hierfür wurden Cluster mit zwei bzw. vier Dummy-Schaufeln 
globulitisch gegossen. Dabei wurden Schmelzgewichte von 3 bis 5,5 kg erreicht. 
Erst nachdem der Upscaling-Prozess mit den globulitisch erstarrten Dummy-
Gasturbinenschaufeln erfolgreich war, wurden die Dummy-Turbinenschaufeln 
auch gerichtet erstarrt. Der Anspruch hierbei bestand in der mechanischen Festig-
keit und der chemischen Beständigkeit der Formschale. Obwohl das Formschalen-
system speziell für den Feinguss von FG75 entwickelt wurde, zeigt sich bei der ge-
richteten Erstarrung ein Erweichen bzw. eine Verformung der Formschale auf-
grund der langen Kontaktzeit zwischen flüssiger Schmelze und Keramik bei 
1700 °C. 
 
Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung 
Die Geometrie der Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung wurde vom Institut für 
Dampf- und Gasturbinen der RWTH Aachen University ausgelegt und diente zur 
Entwicklung der Gießtechnik für komplexe Testturbinenschaufeln, die unter rea-
len thermischen und strömungstechnischen Bedingungen im Heißgasströmungs-
kanal getestet werden sollten. Die Turbinenschaufel umfasst zwei Deckbänder, die 
zum Einen der Fixierung und zum Anderen der Abdichtung zwischen Schaufel und 
Strömungskanal dient. Desweiteren weist das Schaufelblatt ein speziell für den 
Prüfstand designtes Profil mit Saug- und Druckseite auf. Zusätzlich sind die Schau-
feln noch mit 9 Kühlkanälen ausgestattet, durch die das Kühlmedium gezielt einge-
leitet werden kann. Den anspruchsvollsten Aspekt der Schaufel stellt aber die ge-
ringe Wandstärke von 2 mm im Blattbereich dar. In Kombination mit dem massi-
ven oberen und unteren Ende ergeben sich auch noch extreme Wandstärkenände-
rungen, siehe hierzu Abbildung 3.26. 
Während der experimentellen Untersuchungen der Gasturbninenschaufeln mit 
Innenkühlung wurde als erster Ansatz wiederum die globulitische Erstarrung in 
der Versuchsreihe I.) gewählt. Anschließend in den weiteren Versuchsreihen II.) 
und III.) wurden diese Gasturbinenschaufeln gerichtet erstarrt. Ausgehend von 
dieser Grundgeometrie wurden noch weitere Variationen dieser Trubineneschau-
fel experimentell untersucht. So wurden beispielsweise Gasturbineneschaufeln mit 
nur einem Deckband, ohne Keramikkerne oder mit aufgedickter Wandstärke, etc. 
gegossen. 
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 Fazit und Ausblick 5.
5.1. Fazit 
Die vorliegende Arbeit nutzt die bereits entwickelte Gießtechnik für die globuliti-
sche Erstarrung von FG75, um darauf aufbauend die Kerntechnik weiterzuentwi-
ckeln und die gerichtete Erstarrung zu etablieren. Beide Techniken sind Grundvo-
raussetzung für Bauteile aus FG75, damit sie als Turbinenschaufel Anwendung 
finden können. 
Die Ergebnisse zeigen, dass Bauteile mit einfachen und massiven Geometrien 
sowohl globulitisch als auch gerichtet erstarrt gegossen werden können. Aller-
dings zeigt die komplexe Geometrie der Gasturbinenschaufel mit Innenkühlung die 
momentanen Grenzen in struktureller Hinsicht auf. Auch der Prozess der gerichte-
ten Erstarrung ist durch das für dieses Szenario ungeeignete Formschalensystem 
limitiert. Obwohl Bauteile gerichtet erstarrt werden können, sind diese jedoch 
nicht frei von Fehlern, die durch die keramische Schale verursacht werden. 
 
Keramische Feingusskerne 
Die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Formgebung für keramische Kerne mit-
tels Silikonformguss zeigt die beste Eignung. Durch die Modifikation der Silikon-
formen mit dem stützenden Aluminiumrahmen, wie er in Abbildung 3.5 illustriert 
ist, war es außerdem möglich, die dünnwandigen und filigranen Kerne für die Gas-
turbinenschaufeln (Kapitel 3.7) in ausreichender Stückzahl für diese Arbeit herzu-
stellen. 
Aufgrund der Eigenschaften bei der Herstellung, der Verarbeitung, dem späteren 
Abguss sowie der Nachbearbeitung eignet sich das kommerzielle Material Ti-
Invest T von den untersuchten Materialien und Materialkombinationen am besten. 
Die ermittelte geringe Festigkeit nach dem Sintern der Kerne bietet jedoch im-
mer noch genügend Stabilität, um den Kontakt mit der flüssigen Schmelze zu über-
stehen und ermöglicht gleichzeitig noch die mechanische Entformbarkeit der Ker-
ne nach dem Abguss. Es lässt sich feststellen, dass eine Steigerung der Festigkeit 
die Stabilität der Kerne vor und während des Abgusses erhöht, gleichzeitig aber 
die Entformbarkeit erschwert und umgekehrt. 
 
 
 
5 Fazit und Ausblick 
 
148 
Prozessfenster zur gerichteten Erstarrung 
Die gerichtete Erstarrung von FG75 konnte in einem verhältnismäßig großen Pro-
zessfenster realisiert werden. Das Optimum des Prozesses wurde mit zwei unab-
hängigen Auswerteverfahren für den Versuch 4 mit 1680 °C Heizertemperatur 
4,0 mm/min Abzugsgeschwindigkeit (Parametersatz DS4) ermittelt. Die Messung 
der Temperaturgradienten zeigten bei diesem Versuch durchgehend an allen 
Thermoelementpositionen ein Maximum und die DAS λ2 präsentierten parallel 
dazu die kleinsten Abstände der gesamten Parameterstudie. 
Die anschließenden Untersuchungen der Zugfestigkeit zeigen bei globulitischen 
und gerichtet erstarrten Proben bis 700 °C sprödes Materialverhalten. Die Zugver-
suche bei 1100 °C (oberhalb des Duktil-Spröd-Übergangs von 700 bis 1000 °C) 
offenbaren hingegen duktiles Verhalten mit Dehnungen größer 6,5 %. Diese Be-
obachtungen decken sich auch mit den Ergebnissen aus der Literatur (54). Wei-
terhin konnte gezeigt werden, dass das gerichtete Gussgefüge im Zugversuch bei 
1100 °C eine um 10 MPa höhere Zugfestigkeit liefert. 
 
Upscaling des NiAl-Feingusses anhand von Dummy-Gasturbinenschaufeln 
Das Upscaling der Bauteilgeometrie und auch der Formschalen (Gusstraube mit 
vier Dummy-Schaufeln) ist sowohl für den Gießprozess als auch das SiO2 freie 
Formschalensystem ohne größere Schwierigkeiten bzw. Herausforderungen reali-
sierbar. Die Versuche zeigen, dass auch größere Schmelzmengen bis 5,5 kg FG75 
prozessiert werden können. Hierbei weisen die Bauteile keinerlei Maßabweichun-
gen, Reaktionen mit der Formschale oder Gefügeinhomogenität auf. 
 
Gerichtete Erstarrung von Dummy-Gasturbinenschaufeln 
Die darauf aufbauende gerichtete Erstarrung der Dummy-Gasturbinenschaufeln 
stellt gießtechnisch eine stärkere Herausforderung dar. Die gewählten Prozesspa-
rameter DS4 mit der Abzugsgeschwindigkeit 4,0 mm/min und der Heizertempera-
tur 1680 °C erlauben die Herstellung gerichtet erstarrter Bauteile, wobei an den 
Ecken der Deckbänder globulitische Körner gefunden wurden. Mit der gewählten 
Gießtemperatur von 1700 °C besteht eine Schmelzeüberhitzung von 100 °C und 
die Heizertemperatur 1680 °C resultiert in einer Vorheiztemperatur der Form-
schale von ca. 50 °C über der Liquidustemperatur von FG75. Somit liegen die Tem-
peraturen merklich über denen, die von J. A. Oti et al. (4) als minimal angegebene 
Schmelz- bzw. Vorheiztemperatur angegeben werden. 
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Augenblicklich stellt indes das verwendete Formschalensystem den Schwach-
punkt des Gussprozesses dar, da die Formschalen bei Temperaturen von 1700 °C 
weich werden und sich an der Eintritts- und Austrittskante der Schaufel Risse bil-
den, sowie Krümmungen und Ausbeulungen des Schaufelblatts verursachen. 
 
Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung 
Die Gießversuche der Gasturbinenschaufeln mit Innenkühlung zeigen eindeutig 
auf, dass die hier angestrebte Turbinenschaufel mit den zur Verfügung stehenden 
Gussprozessen, Formschalenmodifikationen sowie Geometrievereinfachungen 
nicht herzustellen ist. Möglichkeiten zur Herstellung solcher NiAl-Turbinen-
schaufeln sind mehrfach in der zitierten Fachliteratur zu finden, andererseits steht 
bei diesen Ansätzen die Gussnachbearbeitung auch für die Innenkonturen im Mit-
telpunkt. 
Das am Gießerei-Institut entwickelte Formschalensystem ist für die hohen me-
chanischen und thermischen Belastungen bei 1700 °C, die für die gerichtete Er-
starrung von FG75 unvermeidlich sind, nicht geeignet. Für die globulitische Er-
starrung von FG75, dem ursprünglichen Anwendungszweck und Ziel der Entwick-
lung, sowie die gerichtete Erstarrung von Ni-Basislegierungen (in diesem Fall 
CMSX-6) ist das Formschalensystem hervorragend geeignet. 
Das entwickelte Kernmaterial besitzt hingegen ausreichend gute Eigenschaften 
für den Feinguss von NiAl-Legierungen hinsichtlich chemischer, mechanischer und 
thermischer Beständigkeit. Abschließend lässt sich nicht klären, ob die Keramik-
kerne einen Effekt auf die Rissbildung während der Erstarrung haben, da der Ein-
fluss des gekrümmten Schaufelprofils ebenfalls zu Rissen führt. 
 
Gießsimulationen 
Die Erstarrungssimulationen mit dem Simulationsprogramm CASTS haben eine 
sehr gute Übereinstimmung mit den Gießversuchen. Hierbei zeigt der modifizierte 
Materialdatensatz für FG75 sowohl die berechneten Erstarrungs- und Tempera-
turverläufe als auch die resultierenden Temperaturgradienten entsprechend den 
gemessenen Versuchsdaten. 
Der Ausblick anhand der Simulation mit Heizertemperaturen von 1800 °C gibt ei-
ne potenzielle Richtung vor, die es ermöglicht, die Erstarrungsbedingungen und 
somit auch die resultierenden Materialeigenschaften drastisch zu verbessern. 
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5.2. Ausblick 
In dieser Arbeit wird gezeigt, dass nach dem aktuellen Wissensstand das Gießen 
von FG75 sowohl für globulitische als auch gerichtet erstarrte Proben möglich ist. 
Dennoch besteht bei der gerichteten Erstarrung von FG75 noch ein erheblicher 
Entwicklungsaufwand im Bereich der keramischen Formschalen. 
Eine Weiterentwicklung der mechanischen Stabilität des Formschalensystems 
ist unerlässlich, so dass es auch bei Prozesstemperaturen von 1800 °C stabil ist 
und den mechanischen und thermischen Belastungen standhält. Um zukünftig die 
Rissbildung bei der Erstarrung von komplexen und dünnwandigen Bauteilen aus 
FG75 zu reduzieren bzw. zu vermeiden, ist eine Angleichung des Wärmeausdeh-
nungskoeffizienten der Formschale an den der Legierung zu empfehlen. Hierdurch 
wird die Einleitung von Spannung durch die Formschale in die erstarrende Legie-
rung verhindert und so die Hauptursache für die Rissbildung beim Gießen von 
FG75 beseitigt. 
 
Durch eine Verbesserung der heutigen Anlagentechnik und somit eine Realisier-
barkeit von Prozesstemperaturen oberhalb von 1800 °C wird eine Steigerung der 
Temperaturgradienten erwartet (vergleiche Kapitel 4.7.1). Mit höheren Tempera-
turgradienten wird die Erstarrungsfront in den Bafflebereich gebracht, wodurch 
auch die Mushy-Zone kleiner und das resultierende Gussgefüge optimiert wird. 
 
Vielversprechend sind auch eutektische NiAlMo- und NiAlCr- Legierungen, die 
durch gerichtete Erstarrung In-situ Fasern bilden, wodurch die mechanischen Ei-
genschaften auch bei Raumtemperatur verbessert werden. Ein weiterer Vorteil 
dieser Legierungen ist der niedrigere Schmelzpunkt, hierdurch ist die gerichtete 
Erstarrung schon bei Temperaturen möglich, die typisch für die gerichtete Erstar-
rung von Ni-Basis-Legierungen sind. 
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In Zeiten zunehmender Umweltbelastung und steigender Energiekosten wird ste-
tig nach Möglichkeiten gesucht, die Effizienz von Gas- und Dampfturbinen-
Kombikraftwerken zu verbessern. Dies kann durch höhere Gasturbineneintritts-
temperaturen in GuD-Kraftwerken realisiert werden. Diese gesteigerten Prozess-
temperaturen sowohl in der Gas- als auch Dampfturbine beinhalten allerdings 
deutlich höhere Materialbelastungen. Die heutzutage fast ausschließlich aus Ni-
Basislegierungen hergestellten Hochtemperaturkomponenten wie z.B. Turbinen-
schaufeln stoßen dabei an ihre metallurgischen und legierungstechnischen Gren-
zen. 
Gegenwärtig laufen eine Vielzahl von Forschungsvorhaben, die zum Ziel haben, 
nach alternativen Hochtemperaturwerkstoffen für die Anwendung in GuD-
Kombikraftwerken zu suchen. Als ein möglicher Substitutionswerkstoff für Ni-
Basislegierungen werden u. a. intermetallische NiAl-Legierungen erforscht. Die 
hier vorliegenden wissenschaftlichen Arbeiten beschäftigen sich vor allem mit der 
Vakuumgießtechnik der intermetallischen NiAl-Legierung FG75. Die thematischen 
Schwerpunkte der Untersuchungen sind die Entwicklung von keramischen Kernen 
für den Feinguss von NiAl-Legierungen, das Upscaling der Bauteilgröße hin zum 
Produktionsmaßstab und die Erarbeitung der Prozesstechnik zur gerichteten Er-
starrung der intermetallischen Legierung FG75. Die Umsetzung dieser Aufgaben 
wird anhand von zwei Turbinenschaufelgeometrien dargestellt. 
Bei der Entwicklung der Kerntechnik werden vor allem die beiden Aspekte 
Kernmaterial und die Herstellung der filigranen, dünnwandigen Kerne betrachtet. 
Die Kerne müssen in allen Teilschritten des Herstellungsprozesses sowie die ho-
hen thermischen Belastungen während des Gusses überstehen. 
Bis zum Zeitpunkt dieser Arbeit wurden hauptsächlich Demonstratorbauteile 
aus FG75 gegossen, die die maximalen Abmessungen einer Zigarettenschachtel 
nicht überschritten. Durch das Upscaling der Bauteile hin zu den gegossenen 
Dummy-Turbinenschaufeln wird die Herausforderung an den Feingussprozess 
hinsichtlich der Abgussgewichte und der Temperaturbelastungen deutlich größer, 
welches sich vor allem bei der gerichteten Erstarrung dieser Bauteile zeigt. 
Da durch die gerichtete Erstarrung bessere Hochtemperatureigenschaften er-
zielt werden, ist die gerichtete Erstarrung von FG75 mit Bauteilen im industriellen 
Maßstab als nächster logischer Schritt bei der Weiterentwicklung der Gießtechnik 
anzusehen. Die hier aufgezeigten Untersuchungen zur gerichteten Erstarrung um-
fassen die Ausarbeitung eines passenden Prozessparameterfensters, die Messung 
der Hochtemperaturzugfestigkeit und den Abguss der Dummy-Turbinenschaufeln.
Abstract, englisch 
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In times of increasing environmental pollution and rising energy costs there is a 
constant pursuit for prospects to improve the efficiency of gas and steam turbine 
combined cycle power plants. This can be realized by higher gas turbine inlet  
temperatures in combined cycle power plants. These increased process  
temperatures in both the gas and steam turbine, however, lead to higher material 
loads. Hereby, today’s high temperature components such as turbine blades  
almost exclusively made of Ni-base alloys are at their metallurgical and alloying 
limits. 
Currently, there are a multitude of research projects, which aim to examine 
alternative high-temperature materials for use in combined-cycle power plants. 
Amongst others, NiAl alloys are investigated as a possible substitute material for 
Ni-base alloys. The present research mainly work deals with the vacuum casting of 
the intermetallic NiAl alloy IC75. The focuses of this research are the development 
of ceramic cores for investment casting of NiAl alloys, the upscaling of the 
component sizes up to the production scale and the development of process the 
technology for directional solidification of the intermetallic alloy IC75. The 
implementation of these functions is represented by two turbine blade geometries. 
In the development of the core technology are mainly considered two aspects 
the core materials and the manufacture of filigree, thin-walled cores. The cores 
must survive all stages of the manufacturing process and the high thermal stresses 
during casting. 
Previously to this work the casted IC75 samples do not exceed the maximum 
size of a cigarette packet. The Upscaling of the component size up to real turbine 
blade dimensions increase the challenge concerning the investment casting 
process for nickel-aluminum alloys. The casting weights and the thermal stress 
during casting are significantly higher, which is especially evident in the 
directional solidification of these components. 
The directional solidification of IC75 yields better high temperature properties 
compared to the standard equiaxed casting process. Therefore, the directional 
solidification of IC75 components on industrial scale is the next logical step in the 
development of the casting technology. The studies for the directional 
solidification contain the elaboration of an appropriate process parameter 
window, the measurement of high temperature tensile strength and the cast of the 
dummy turbine blades. 
